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¨TH molare Phasenumwandlungsenthalpie in kJ/mol 
¨RH molare Reaktionsenthalpie (mit ° Standard-) in kJ/mol 
i Phasenkomponente 
k Geschwindigkeitskonstante in 1/min 
k Formfaktor der Kristallite 
k,K Anzahl der Komponenten 
ț spezifische Leitfähigkeit in 1/(ȍ·cm) 
țȦ thermische Leitfähigkeit in W/(K·m) 
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l Aggregatzustand flüssig 
LQ Wechselwirkungskoeffizient 
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M Metallspezies 
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ሶ  Wärmeleistung/-fluss (analog für ሶ ) in mW 
R universelle Gaskonstante = 8.314 J/(K·mol) 
Rth Wärmewiderstand in K/W 
s Aggregatzustand fest 
Si° molare Standardentropie der Komponente i in J/(K·mol) 
¨BS molare Bildungsentropie (mit ° Standard-) in J/(K·mol) 
¨ES molare Exzessentropie in J/(K·mol) 
¨FS° molare Standardschmelzentropie in J/(K·mol) 
¨RS freie molare Reaktionsentropie (mit ° Standard-) in J/(K·mol) 
¨TS molare Phasenumwandlungsentropie in J/(K·mol) 
t Zeit in s 
T Temperatur in K 
ࢡ Temperatur in °C 
ࢡD Dosiertemperatur in °C 
ࢡF Schmelztemperatur in °C 
ࢡon Onset-Temperatur in °C 
Ĳ thermische Zeitkonstante eines Kalorimeters in s 
T Glanz-/Beugungswinkel in ° 
TD Debye-Temperatur in K 
VD Dosiervolumen in ml 
Ve effektives Volumen in ml 
vi Heizrate (Indices i: auf - Aufheizen, ab - Abkühlen) in K/min 
Vz Zellvolumen der Einheitszelle in Å 
xi Molenbruch der Komponente i  
xt Umsatz zur Zeit t in % 
x vollständiger Umsatz in % 
xdefekt Defektmolenbruch/-konzentration in mol-% 
Z Anzahl der Formeleinheiten pro Elementarzelle 
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Abs  Absorption 
CALPHAD CALculation of PHAse Diagrams 
CCD  Charge Coupled Device (Detektor) 
Des  Desorption 
DFT  Dichtefunktionaltheorie 
DSC  Wärmeflusskalorimetrie (Differential Scanning Calorimetry) 
DTA  Differenzthermoanalyse 
EMK  Elektromotorische Kraft 
EN  Elektronegativität 
FIB/REM Focused Ion Beam - Rasterelektronenmikroskopie 
FWHM Full Width at Half Maximum 
ICP-OES optische Emissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma 
ICSD  Inorganic Crystal Structure Database 
NIST  National Institute of Standards and Technology 
NMR  magnetische Kernresonanzspektroskopie 
PCI  Druck-Zusammensetzungs-Isotherme (Pressure Composition Isotherm) 
PPMS  Physical Properties Measurement System 
RLZ  Raumladungszone 
SGTE   Scientific Group Thermodata Europe 
TA  Thermische Analyse 
TEM  Transmissionselektronenmikroskopie 
TG  Thermogravimetrie 
ts  thermisch synthetisiert 
VEC  Valenzelektronen-Konzentration 
XRD  Röntgendiffraktometrie (PXRD: Pulver-) 





Abbildung 1:  Reaktionsvolumina und Volumenkontraktionen der Bildungsreaktionen .................... 11
Abbildung 2:  Räumliche Struktur von Li17Si4. ................................................................................... 14
Abbildung 3:  Räumliche Struktur von Li17Si4 mit den charakteristischen Li-Atomen. ...................... 15
Abbildung 4:  Räumliche Struktur von Li16.42Si4 (Li4.11Si)  . ............................................................... 16
Abbildung 5:  Koordination von zwei der drei Si-Polyedersorten in Li16.42Si4. ................................... 16
Abbildung 6:  Räumliche Struktur von Li33Si8 (Li4.13Si). .................................................................... 17
Abbildung 7: Räumliche Struktur von Li15Si4. ................................................................................... 17
Abbildung 8:  Darstellung der vier Kuboktaederstränge in Li15Si4 ..................................................... 18
Abbildung 9:  Räumliche Schnitte durch die Elementarzelle von Li13Si4 ........................................... 19
Abbildung 10: Räumliche Struktur von Li7Si3 ...................................................................................... 20
Abbildung 11: Li6Si5-Strukturelement im Li12Si7. ................................................................................ 21
Abbildung 12: Räumliche Struktur von Li12Si7. .................................................................................... 21
Abbildung 13: Li12Si4-Strukturelement im Li12Si7 ................................................................................ 21
Abbildung 14: Räumliche Struktur von LiSi I. ..................................................................................... 22
Abbildung 15: Räumliche Struktur von LiSi II. .................................................................................... 23
Abbildung 16: Silicium-Strukturelemente der Lithiumsilicide. ............................................................ 24
Abbildung 17: Isothermes Zustandsdiagramm eines Metall-Wasserstoff-Systems .............................. 26
Abbildung 18: Schematische Darstellung der Hysterese bei der H2-Absorption/Desorption in Metallen 
bzw. intermetallischen Verbindungen .......................................................................... 27
Abbildung 19: Schematische Darstellung der verwendeten Reaktionsanlage. ..................................... 35
Abbildung 20: Schema der verwendeten SIEVERT-Apparatur .............................................................. 44
Abbildung 21: Schema des verwendeten Probenhalters. ....................................................................... 46
Abbildung 22: Schema der verwendeten Druckzellen .......................................................................... 48
Abbildung 23: Röntgenpulverdiffraktogramme der Lithiumsilicide ..................................................... 52
Abbildung 24: RAMAN-Spektren der synthetisierten Lithiumsilicide ................................................... 55
Abbildung 25: Wärmekapazitäten für Li7Si3. ........................................................................................ 57
Abbildung 26: Temperaturverlauf der Wärmekapazitäten der Lithiumsilicide zwischen 2-873 K ...... 58
Abbildung 27: Wärmekapazitäten von Kupfer und Saphir ................................................................... 59
Abbildung 28: Wärmekapazitäten der Lithiumsilicide im Temperaturbereich 2-10 K ......................... 66
Abbildung 29: Elektronischer Beitrag zur Wärmekapazität der Lithiumsilicide .................................. 67
Abbildung 30: Ausschnitt der temperaturabhängigen Röntgendiffraktogramme der Li7Si3-Probe ...... 68
Abbildung 31: Darstellung temperaturabhängiger Gitterparameter und deren Gitterfehlpassung ........ 71
Abbildung 32: Elementarzelle der Strukturen Rത͵m und P3212............................................................. 72
Abbildung 33: Linienverbreiterung einzelner Reflexe einer Li7Si3-Probe für verschiedene ……….…….… 
Temperaturen ................................................................................................................ 74
Abbildung 34: Temperaturabhängigkeit der Halbwertsbreite der Rത͵m-Struktur. ................................. 74
Abbildung 35: Druck-Zusammensetzungs-Isotherme für das System Li-Si-H bei 475 °C ................... 79
Abbildung 36: Diffraktogramme der Ausgangsstoffe und Li7Si3 als Produkt nach den Sorptionszyklen
 ...................................................................................................................................... 79
Abbildung 37: Absorptionsraten bei 475° und 500 °C in Abhängigkeit vom Hydrierungsgrad. .......... 81
Abbildung 38: Desorptionsraten bei 475° und 500 °C in Abhängigkeit vom Dehydrierungsgrad. ...... 81
Abbildung 39: Schematische Darstellung der Absorptions-/Hydrierungsreaktion ............................... 82
Abbildung 40: Schematische Darstellung der Ladungsverteilung und des Potentialverlaufs beim……… 
Kontakt Lithiumsilicid/Lithiumhydrid ......................................................................... 83
XII Einleitung und Problemstellung 
   
 
Abbildung 41: Ablaufende Reaktionen bei Absorption und Desorption............................................... 85
Abbildung 42: Druck-Zusammensetzungs-Isotherme für die ersten fünf Zyklen (Li7Si3) .................... 86
Abbildung 43: TEM-Aufnahmen von Si und Li7Si3 ............................................................................. 88
Abbildung 44: REM-Aufnahmen von Li7Si3 vor und nach Sorptionsmessungen ................................. 90
Abbildung 45: Druck-Zusammensetzungs-Isotherme bei Verwendung von LiH/Si (Li:Si = 3.25:1) ... 92
Abbildung 46: Vergleich der VAN’T-HOFF-Plots der drei Sorptionsreaktionen .................................. 98
Abbildung 47: Ermittlung der Fehlerreduzierung der Bildungsenthalpie 'BH298° .............................. 102
Abbildung 48: DSC-Kurve bei isobarer Prozessführung. ................................................................... 107
Abbildung 49: Thermodynamische Berechnung mit CHEMSAGE: Diagramm zur Umsetzung von…...… 
Lithiumsiliciden mit Wasserstoff................................................................................ 108
Abbildung 50: DSC-Diagramm mit verschiedenen Druckstufen bei isothermer Prozessführung ...... 108
Abbildung 51: DSC-Kurve bei 560 °C und Drucksprüngen von 0 auf 10 bar. ................................... 109 
Abbildung 52: Diffraktogramme nach Sorptionszyklen (LiH/Si). ...................................................... 113
Abbildung 53: Standardbildungsenthalpien ¨BH° der Lithiumsilicide bei 298.15 K. ........................ 117
Abbildung 54: Standardbildungsentropien ¨BS° der Lithiumsilicide bei 298.15 K. ........................... 118
Abbildung 55: Phasendiagramm Li-Si nach Variante 1 ...................................................................... 119
Abbildung 56: Phasendiagramm Li-Si (Variante 1) mit experimentellen Daten. ............................... 119
Abbildung 57: Wärmekapazitäten und DSC-Messungen von Lithiumsiliciden. ................................ 122
Abbildung 58: Variante 1 des Phasendiagramms im lithiumreichen Bereich ..................................... 122
Abbildung 59: Phasendiagramm im lithiumreichen Stöchiometriebereich nach BRAGA et al. (2014) ..... 
 .................................................................................................................................... 123
Abbildung 60: Variante 2 des Phasendiagramms im lithiumreichen Stöchiometriebereich ............... 124
Abbildung 61: Röntgenpulverdiffraktogramm von Li15Si4 - Synthese mit einer Edelstahlkugel ....... 126
Abbildung 62: Röntgenpulverdiffraktogramm von Li15Si4 - Synthese mit einer Hartmetallkugel ..... 127
Abbildung 63: Röntgendiffraktogramme von Li15Si4 nach verschiedenen thermischen Behandlungen I 
 .................................................................................................................................... 129
Abbildung 64: Röntgendiffraktogramme von Li15Si4 nach verschiedenen thermischen Behandlungen II 
… ................................................................................................................................. 130
Abbildung 65: Ausschnitt einer DSC-Kurve von Li15Si4 im Temperaturbereich 50-500 °C .............. 131
 
Abbildung A1: RAMAN-Spektren von Li7Si3 in Abhängigkeit verschiedener Anregungswellenlängen .. .
 ................................................................................................................................. XVII
Abbildung A2: Defektmolenbruch/-konzentration in Abhängigkeit von der Temperatur von .................  
Li22Si5/Li21Si5 und Li16.42Si4. .................................................................................... XVII
Abbildung A3: Diffraktogramme nach unterschiedlichen H2-Absorptionszeiten bei 500 °C.. ........ XVIII
Abbildung A4: DSC-Diagramm mit verschiedenen Druckstufen. ................................................... XVIII
Abbildung A5: Vergleich der Bildungsenthalpien und Bildungsentropien bei 298.15 K mit ...................  
Exzesswerten der Schmelze ...................................................................................... XIX
Abbildung A6: Exemplarische DSC-Aufheizkurven von Li13Si4 und Li12Si7. ................................... XIX
Abbildung A7: Röntgenpulverdiffraktogramme nach Temperung von Li15Si4 (200-500 °C) ............. XX
 





Tabelle 1: Publizierte Lithiumsilicide und deren heutige zuordenbare Zusammensetzung .................... 7
Tabelle 2: Lithiumsilicide mit aktuell anerkannten Stöchiometrien ....................................................... 8
Tabelle 3: Eigenschaften der Lithiumsilicide ........................................................................................ 12
Tabelle 4: Kristallografische Daten der Lithiumsilicide ....................................................................... 23
Tabelle 5: Interatomare Abstände in Lithiumsiliciden .......................................................................... 25
Tabelle 6: Reaktionsgrößen aus Druck-Zusammensetzungs-Isothermen (VAN’T-HOFF-Plot) .............. 30
Tabelle 7: Überblick über die Ausgangsstoffe ...................................................................................... 34
Tabelle 8: Heizregime bei der Herstellung der Lithiumsilicide ............................................................ 36
Tabelle 9: Überblick verwendeter Charakterisierungsmethoden .......................................................... 38
Tabelle 10: Resultate der chemischen Analyse der synthetisierten Lithiumsilicide ............................. 54
Tabelle 11: Charakteristische RAMAN-Wellenzahlen der synthetisierten Lithiumsilicide .................... 55
Tabelle 12: Überblick der angefitteten Koeffizienten der Wärmekapazitätsfunktionen ....................... 63
Tabelle 13: Überblick der Standardentropien S° und Standardbildungsentropien ¨BS° der .....................        
Lithiumsilicide bei 298.15 K ............................................................................................. 64
Tabelle 14: Standardbildungsentropien ¨BS° der Lithiumsilicide bei 690 K ........................................ 65
Tabelle 15: Elektronische Beiträge zur Wärmekapazität (Ȗ) in Lithiumsiliciden ................................. 67
Tabelle 16: Gitterparameter der Li7Si3-Strukturen ................................................................................ 69
Tabelle 17: Phasenzusammensetzung der Li7Si3-Probe ........................................................................ 69
Tabelle 18: Gitterparameter der Li7Si3-Probe und Angabe der Gitterfehlpassung į ............................. 70
Tabelle 19: Elektronegativitäten von Wasserstoff, Silicium und Lithium ............................................ 83
Tabelle 20: Diffusionskoeffizienten bei 415 °C .................................................................................... 84
Tabelle 21: Experimentelle Resultate der Gleichgewichtsmessungen .................................................. 94
Tabelle 22: Vergleich von ¨BG°-Werten bei 475 °C ............................................................................ 95
Tabelle 23: Berechnung von 'BH°, S° von Li12Si7 und Li7Si3 (VAN’T-HOFF-Plot) .............................. 99
Tabelle 24: Berechnung von 'BH°, S° von Li13Si4 (VAN’T-HOFF-Plot) ................................................ 99
Tabelle 25: Berechnung von 'BH° von Li12Si7 und Li7Si3 (Datensatz S°, Cp, peq) ............................. 103
Tabelle 26: Experimentelle und berechnete Gleichgewichtsdrücke .................................................... 103
Tabelle 27: 'BH° von Li13Si4 (Datensatz S°, Cp, peq) .......................................................................... 104
Tabelle 28: Experimentell bestimmte Standardbildungsenthalpien 'BH298° ....................................... 105
Tabelle 29: Reaktionsenthalpien ¨RH° aus isothermer DSC-Messung ............................................... 110
Tabelle 30: Umsätze der Reaktion R.5 (Absorption und Desorption) ................................................ 110
Tabelle 31: Kinetische Auswertung von isothermen DSC-Messungen .............................................. 112
Tabelle 32: Experimentelle und optimierte Werte für thermodynamische Berechnungen ................. 116
Tabelle 33: Stärken und Schwächen der Phasendiagrammvorschläge ................................................ 125
 
Tabelle A1: Thermodynamische Daten aus der HSC-Datenbank ........................................................ XV
Tabelle A2: Berechnung von 'BH° von Li7Si3 bei 298.15 K ............................................................. XVI
Tabelle A3: Experimentelle und berechnete Standardbildungsenthalpien und -entropien der .................  
Lithiumsilicide bei 298.15 K ......................................................................................... XXI
Tabelle A4: Experimentelle und thermodynamische Berechnungsergebnisse  nach Variante 1 ...... XXII
Tabelle A5: Änderungen der experimentellen und thermodynamischen Berechnungsergebnisse nach 
Variante 2 .................................................................................................................... XXIV
 
XIV Einleitung und Problemstellung 

























Einleitung und Problemstellung  1 
  
 
1 Einleitung und Problemstellung 
 
Der zunehmende Trend, vorhandene Ressourcen sowie regenerative Energiequellen (Solar-, 
Windenergie und Wasserkraft) effektiv zu nutzen, ist heutzutage allgegenwertig und erfordert 
Energiespeichersysteme mit hoher Speicherkapazität und Energiedichte, die gleichzeitig die 
Nutzbarkeit elektrischer Energie jederzeit gewährleisten [1–3]. Wiederaufladbare Lithium-
ionenbatterien (LIBs) gewährleisten hohe Speicherkapazitäten und Energiedichten und finden 
neben dem militärischen Sektor (Bsp. Sonarbojen, Raketen) und der Raumfahrt (Bsp. 
Satelliten, Raumstation) [4,5] vor allem Anwendung in transportabler Elektronik (Bsp. Mobil-
funkgeräte, Laptop, MP3-Player) [6–8], in medizinischen (implantierbaren) Geräten (Bsp. 
Herzschrittmacher, Hörgerät) [9,10] und in elektrischen und Hybridfahrzeugen [11–13] 
Anwendung.  
In kommerziellen Lithiumionenbatterien werden gewöhnlich Metalloxide oder -phosphate 
(LiCoO2, LiMnO2 oder LiFePO4) als Kathodenmaterialien [14–16] und Graphit (interkaliert mit 
Lithium) als Anodenmaterial eingesetzt [17–19]. Der permanent steigende Anspruch an höherer 
Speicherkapazität, Energiedichte, Zyklenstabilität beim Laden/Entladen bei gleichzeitig 
geringeren Kosten und verbesserter Sicherheit verlangt sowohl Materialforschung und 
technische Entwicklungen [20-23] als auch wissenschaftliches Verständnis. Daher ist es 
nachvollziehbar, dass u.a. Alternativen zum Graphit (372 mAh/g) als Anodenmaterial 
erforscht werden [24–27]. Aufgrund der großen theoretischen Speicherkapazität von ca. 
4200 mAh/g (Li22Si5) eignet sich vor allem Silicium als Elektrodenmaterial [28–30]. Neben dem 
Vorkommen als zweithäufigstes Element in der Erdkruste [5] und der damit verbundenen 
Verfügbarkeit und den geringen Kosten [31,32] hebt sich Silicium zudem durch ein geringes 
Selbstentladungspotential hervor [33–35]. Den Vorteilen für die praktische Anwendung von 
Silicium als Anodenmaterial in Lithiumionenbatterien stehen jedoch aktuell zwei Aspekte 
gegenüber. Einerseits ist dies die geringe elektrische Leitfähigkeit aufgrund geringer 
Lithiumionen- und Elektronentransporte [36–38] und andererseits wirken sich die großen 
Volumenänderungen während der Insertion (Laden) und der Extraktion (Entladen) nachteilig 
auf die Zyklenstabilität und Speicherkapazität aus [39–41]. In der Literatur finden sich 
zahlreiche Bemühungen, um die beiden Probleme zu lösen. Hauptansatzpunkt ist die 
Verringerung der eingesetzten Partikelgröße in Form von nanostrukturierten Silicium [42–44] 
oder Siliciumelektroden (Nanodrähte, -röhrchen, -fasern) [45–47], kohlenstoffbeschichteten 
Siliciumelektroden [48–50], Siliciumdispersionen in aktiver/inaktiver Matrix [51–54] oder in Form 
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von dünnen Filmen [55–57]. Des Weiteren gibt es umfangreiche Bestrebungen zur Verbesserung 
der Elektrolytsysteme [58–60]. 
Die zahlreichen Publikationen der letzten Jahre, vor allem die Versuche zur Aufklärung der 
Lithiierungs-/Delithiierungsprozesse (Ladung und Entladung) durch experimentelle Unter-
suchungen [61-67] und unterstützende ab initio [68] bzw. Dichtefunktionaltheorierechnungen [69–
71] zeigen die noch bestehenden Schwierigkeiten, die es gilt zu überwinden, um Silicium als 
Anodenmaterial für praktische Anwendungen zu nutzen. Es existieren im Gegensatz zu den 
mechanischen Eigenschaften, mit denen sich ausführlich experimentelle [72–74] als auch 
theoretische Arbeiten [75–78] beschäftigten, keine oder nur unzureichende thermodynamische 
und kinetische Stoffdaten für das vorliegende Stoffsystem Lithium-Silicium. Für thermo-
dynamische Berechnungen und Modellierungen ist jedoch eine gesicherte Datenbasis 
erforderlich. 
Im Rahmen des Schwerpunktprogramms 1473 (WeNDeLIB - Werkstoffe mit neuem Design 
für verbesserte Lithiumionenbatterien) bestand daher die Hauptaufgabe, experimentell 
grundlegende und gesicherte thermodynamische und kinetische Stoffdaten im System 
Lithium-Silicium zu ermitteln, um sowohl den Kenntnisstand zu vervielfältigen als auch für 
zukünftige Anwendungen eine gesicherte Grundlage zu bieten. Kernpunkt der vorliegenden 
Arbeit ist neben der reproduzierbaren Darstellung qualitativ hochwertiger Lithiumsilicide die 
experimentelle Bestimmung der Wärmekapazitäten über einen großen Temperaturbereich 
(2-873 K) unter der Zuhilfenahme verschiedener Kalorimeter (PPMS, Micro DSC, Sensys 
DSC). Zusätzlich ermöglichten die Ergebnisse bei tiefen Temperaturen die Ermittlung 
weiterer Parameter wie beispielsweise der Standardentropien bzw. der Bildungsentropien der 
Lithiumsilicide. Die Charakterisierung der hergestellten Silicide erfolgte dabei vorwiegend 
mittels Röntgenpulverdiffraktometrie und chemischer Analyse. Lithiumsilicide reagieren in 
stöchiometrischen Reaktionen reversibel mit Wasserstoff [79,80]. Durch Verfolgung der 
Gleichgewichtsreaktionen bei hohen Temperaturen können thermodynamische Stoffdaten 
ermittelt werden, die letztlich zu einer der wenigen Möglichkeiten führt, um von Siliciden 
Bildungsenthalpien zu bestimmen. Deshalb wurden die Untersuchungen auf das Stoffsystem 
Li-Si-H ausgedehnt. Gleichzeitig konnten die formalkinetischen Parameter der Gleich-
gewichtseinstellung erfasst werden. Die experimentelle Bestimmung von Wärmekapazitäten 
und Bildungsgrößen der Lithiumsilicide erweitert die Basis für thermodynamische 
Modellierungen im stofflichen System in der Weise, dass für theoretische und praxisrelevante 
Berechnungen sehr verlässliche Stoffdaten vorliegen.  
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Der grundlegende Aufbau der Arbeit ist entsprechend der Problemstellung - Bestimmung 
thermodynamischer und kinetischer Stoffdaten - gegliedert. Nach einer Einführung in das 
System Lithium-Silicium und einem Überblick zu Eigenschaften bekannter Lithiumsilicide 
wird in einem folgenden Kapitel auf verfügbare Kenntnisse zum ternären Stoffsystem Li-Si-H 
und schließlich auf die Grundlagen thermodynamischer Modellierungen (Berechnungen) 
eingegangen. Im Kapitel 3 werden die experimentellen Grundlagen dargelegt, d.h. alle 
verwendeten Synthese- und Charakterisierungsmethoden sowie die eingesetzten Methoden 
bzw. Geräte zur Bestimmung der Stoffdaten werden erläutert. Im Kapitel 4 erfolgen die 
Vorstellung aller erzielten Ergebnisse und die daraus abgeleiteten neuen Erkenntnisse zum 
stofflichen System Li-Si. Im Fokus stehen die ermittelten Wärmekapazitätsfunktionen und die 
Diskussion einzelner Funktionsbeiträge. Die Berechnung der Bildungsentropie auf Basis der 
Wärmekapazitätsfunktionen und die Bestimmung der Bildungsenthalpien aus Gleich-
gewichtsmessungen im Stoffsystem Li-Si-H bilden eine wesentlich erweiterte Grundlage zur 
thermodynamischen Modellierung des Phasendiagrammes Li-Si. Abgeschlossen wird das 
Kapitel 4 durch Untersuchungen zur elektrochemisch wichtigen Li15Si4-Phase. Es gelingen 
die mechanische Synthese und der Nachweis des metastabilen Charakters oberhalb von ca. 
150 °C.  
Eine thesenartige Zusammenfassung der wichtigsten Resultate im Kapitel 5 der vorliegenden 
Arbeit sowie ein Ausblick auf weiterführende Untersuchungen im Kapitel 6 schließen diese 
Dissertationsschrift ab. 
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2 Wissensstand und Grundlagen 
 
Im ersten Kapitel wird zunächst das Stoffsystem Lithium-Silicium in einem zeitlich 
geordneten Rahmen vorgestellt und die heute gültigen Phasenzusammensetzungen angeführt. 
Anschließend werden mithilfe veröffentlichter Eigenschaften und Aufbau der Kristall-
strukturen die (teilweise) Zuordnung jener Verbindungen zu den ZINTL-Phasen gezeigt, bevor 
grundlegende thermodynamische Aspekte der Hydrierung von Metallen und intermetallischen 
Phasen beschrieben und im Zusammenhang mit dem System Li-Si-H dargelegt werden. 
Abschließend wird die Notwendigkeit experimenteller Wärmekapazitätsdaten zur Beschrei-





Verbindungen aus Lithium und Silicium wurden bereits zu Beginn des 20. Jahrhunderts durch 
MOISSAN [81] erwähnt. Er berichtete 1902 von blauen Li6Si2-Kristallen. Diese zersetzten sich 
unter Lithiumdampfbildung oberhalb von 600 °C im Vakuum zu einem amorphen Silicium-
Rückstand. Knapp fünfzig Jahre später konnte die Li6Si2-Phase nur noch BOOM [82] 
beobachten. Detaillierte Untersuchungen im System Lithium-Silicium durch KLEMM und 
STRUCK (1955) [83] offenbarten, dass Li6Si2 eine Mischung aus dunkelblau-violettem Li2Si und 
silbergrauem Li4Si war. Mit der Etablierung und dem immer stärkeren Einsatz der 
röntgenografischen Untersuchungsmethode konnten in den darauffolgenden zwei Jahrzehnten 
immer wieder neue Lithiumsilicide, die ausschließlich thermisch hergestellt wurden, 
beobachtet werden [84–94]. Neben den neuen Erkenntnissen, u.a. aus elektrochemischen 
Messungen der 1970er [95–97] und 1980er [98,99], war die Überschaubarkeit bekannter Lithium-
silicide, vor allem durch nur kleine stöchiometrische Änderungen einiger Verbindungen, sehr 
gering. Die Messungen der Lithiumdiffusion in den Siliciden mittels coulometrischer 
Titration, unter Zuhilfenahme röntgenografischer Daten und Auswertung bekannter 
Strukturdaten durch WEN und HUGGINS (1981) [100] lieferte Abhilfe. Sie zeigten, dass allein 
das Auftreten von vier thermodynamisch stabilen Lithiumsiliciden (Li22Si5, Li13Si4, Li7Si3 und 
Li12Si7) gesichert ist. Zudem veröffentlichten viele Autoren bis dahin thermodynamische 
Daten, die aus Messungen mit nicht inerten Tiegelmaterialien (Bsp. Ni [83,95], Al2O3 [84],  
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Fe [85,93], Edelstahl [92]) gegenüber Lithiumsiliciden herrührten. Erst detaillierte Unter-
suchungen von VAN DER MAREL et al. (1985) [101] zum thermischen Verhalten unter 
Verwendung von inerten Tiegelmaterialien wie Wolfram oder Tantal bestätigten die 
Erkenntnisse von WEN und HUGGINS und lieferten sichere thermodynamische Stoffdaten. Die 
Ergebnisse der bekannten thermischen, röntgenografischen und elektrochemischen 
Messungen veranlasste OKAMOTO (1990) [102] ein Phasendiagramm mit den vier thermo-
dynamischen Phasen zu publizieren, welches über zwei Jahrzehnte als gesichert galt.  
In den 1990er Jahren gelang die Darstellung der schon länger vermuteten LiSi-Phase. 
Monosilicide der anderen Alkalimetalle waren bereits seit den 1960er bekannt (NaSi [103], 
KSi, RbSi, CsSi [104]). Ihre Herstellung erfolgt bei Normaldruck. EVERS et al. 
(1993/97) [105,106] konnten unter Hochdruckbedingungen LiSi synthetisieren. Motiviert durch 
ihre Kenntnisse der anderen Hochdruck-Alkalimetallsiliciden (1984) [107] gelang die Synthese 
sowohl aus Li12Si7 und Silicium [105] als auch aus den Elementen bei 4 GPa und 600 °C [106] in 
einem Bornitrid- bzw. Molybdäntiegel. Durch DTA-Messungen zeigten sie, dass LiSi 
oberhalb 470 °C nicht stabil ist [105] bzw. sich oberhalb (485 ± 10) °C in Li12Si7 und Silicium 
[106] zersetzt. Sie erkannten mit Rückblick auf ihre anderen Untersuchungen der Alkali-
metallsilicide, dass eine thermische Synthese unterhalb von 470 °C möglich ist, aber aus 
kinetischen Gründen nur sehr langsam verläuft. Die Bestätigung von LiSi durch eine erneute 
Hochdruckdarstellung bei 1-2.5 GPa und 500-700 °C (Edelstahl-Tiegel) durch STEARNS et al. 
(2003) [108] veranlasste OKAMOTO [109] im Jahre 2009 diese Phase zusätzlich in das 
Phasendiagramm des Systems Lithium-Silicium zu integrieren. Dass es sich bei LiSi nicht 
ausschließlich um eine durch Hochdrucksynthese herstellbare Phase handelt, bewiesen TANG 
et al. (2013) [110] durch ihre mechanische Darstellung (Kugelmahlen) aus den reinen 
Elementen.  
Ein weiteres Lithiumsilicid wurde 2004 durch elektrochemische Messungen durch OBROVAC 
und CHRISTENSEN [111] nachgewiesen und folgend durch HATCHARD und DAHN (2004) [112] 
bestätigt. Li15Si4 galt bis zur mechanischen Darstellung von ZEILINGER et al. (2013) [113] nur 
auf elektrochemischem Wege durch die Lithiierung von (amorphem) Silicium als höchst 
lithiierbare Phase herstellbar. Thermodynamische und elektrochemische Untersuchungen 
ließen den Schluss zu, dass Li15Si4 metastabil ist und deshalb keine Berechtigung besitzt in 
das Phasendiagramm Lithium-Silicium integriert zu werden. In der Literatur ist beispielsweise 
der Zerfall dieser Phase bei unterschiedlichen Temperaturen (174 °C [114], 180 °C [113]) bzw. 
Temperaturbereichen angegeben. Zwischen 200 und 350 °C sollte Li15Si4 in die thermo-
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dynamisch stabilen Silicide Li13Si4 und Li7Si3 zerfallen [115], obwohl nur Li22Si5 und Li13Si4 
realistisch sind. Des Weiteren zeigten elektrochemische Untersuchungen, dass Li15Si4 nur bis 
ca. 85 °C als lithiumreichste (höchst lithiierbare) Phase existent ist [116]. KWON et al. (2010) 
[117] beobachteten eine Umwandlung von Li15Si4 zu Li21Si5 bei Raumtemperatur, die aufgrund 
einer langsamen Kinetik sehr schwer detektierbar ist. Bei Temperaturen oberhalb von 100 °C 
führte die elektrochemische Lithiierung von Si-Filmen ausschließlich zu Li21Si5. Diese 
Ergebnisse bedeuteten, dass Li21Si5 und nicht Li15Si4 die elektrochemisch höchst lithiierbare 
Silicidphase ist. Diese Erkenntnis und die Entdeckung bzw. Postulierung neuer Phasen 
(Li17Si4 und Li16.42Si4; 2013) [118,119] auf der lithiumreichen Seite des Phasendiagramms 
initiierten weitere Untersuchungen und ein Überarbeiten des Li-Si-Phasendiagramms. Li21Si5 
gegenüber Li22Si5 als existierende Phase wurde bereits durch röntgenografische Unter-
suchungen von NESPER et al. [120] von 1987 und theoretische Arbeiten von CHEVRIER et al. 
(2010) [121,122] gefällt, aber danach nur in der NMR-Community [123–126] und in (theoretischen) 
Arbeiten [127,128] zur Kenntnis genommen. Die Modellierung des Phasendiagramms von 
OKAMOTO (1990/2009) [102,109] und BRAGA et al. (1995) [129] beinhalteten immer Li22Si5 als 
lithiumreichste Verbindung.  
Die Arbeitsgruppe um ZEILINGER et al. (2013) [118] stellten Li17Si4 durch eine thermische 
Synthese aus den Elementen her. Durch die Züchtung von Einkristallen mittels isothermer 
Zentrifugierung nach dem stöchiometrischen Aufschmelzen, röntgenografische Struktur-
bestimmungen und eigene DFT-Rechnungen konnten sie diese Phase, die stöchiometrisch 
zwischen Li22Si5 und Li21Si5 liegt, nachweisen und postulierten deren Existenz anstelle der 
Phase Li21Si5. Li22Si5 sei, wie aus bereits veröffentlichten Arbeiten von CHEVRIER et al. 
(2010) [121,122], nicht thermodynamisch stabil. DSC-Untersuchungen zeigten eine Li17Si4-
Stabilität bei Raumtemperatur und einen peritektischen Zerfall bei (481 ± 2) °C in „Li4Si“ und 
Schmelze. In einer weiteren Arbeit im Jahr 2013 identifizierten ZEILINGER et al. [119] durch 
erneute thermoanalytische Untersuchungen im lithiumreichen Gebiet „Li4Si“ als Li16.42Si4 
(Li4.11Si). Diese als „Hochtemperaturphase“ bezeichnete Verbindung bildet sich durch den 
Zerfall von Li17Si4 und zerfällt selber peritektisch bei (618 ± 2) °C. Die Existenz begründete 
ZEILINGER et al. auf Basis röntgenografischer Messungen, DFT-Rechnungen und der 
Analogie zu Li16.38Ge4. Zudem sei die Struktur ungeordnet und erkläre möglicherweise das 
weitere Auftreten eines thermischen Effekts > 610 °C in der DSC-Kurve. Die aktuellste 
Darstellung des Phasendiagramms erfolgte durch BRAGA et al. (2014) [130] auf Basis aller 
bekannten Erkenntnissen und eigener kalorimetrischer Messungen. Ihre Struktur-
optimierungen wiesen Li16.42Si4 (Li4.11Si) die Stöchiometrie Li33Si8 (Li4.13Si) zu.  
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In Tabelle 1 sind alle bis heute publizierten Lithiumsilicide chronologisch aufgeführt und den 
heutigen (gültigen) Zusammensetzungen zugeordnet. In Tabelle 2 sind zur besseren Übersicht 
die heute zuordenbare Stöchiometrien in der Reihe mit steigendem Siliciumgehalt und deren 
publizierte (experimentelle) thermische Zersetzungs- bzw. Schmelztemperaturen aufgelistet. 
Die Werte wurden zum überwiegenden Teil von BRAGA et al. (2014) [130] übernommen. 
 
Tabelle 1: Publizierte Lithiumsilicide und deren heute zuordenbare Zusammensetzung 
Referenz/Jahr Darstellung Untersuch.-
methode 
Publizierte Phasen Entspricht heute zuordenbare 
Zusammensetzung 
MOISSAN [81]/1902 thermisch TA Li6Si2 nicht eindeutig möglich 
BOOM [82]/1949 thermisch TA Li3Si nicht eindeutig möglich 
KLEMM et al. [83]/1955 thermisch TA Li4Si, Li2Si Li13Si4, Li7Si3, Li12Si7 
PELL [84]/1957 thermisch TA Li4Si, Li2Si Li13Si4, Li7Si3, Li12Si7 
BÖHM [85]/1959 thermisch TA Li4Si (Li15Si4), Li2Si Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, Li7Si3 
FEDEROV et al. [86]/1962 thermisch TA Li4Si, Li2Si Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, Li7Si3 
GLADYSHEVSKII et al. [87]/ 
1964 
thermisch XRD Li22Si5 Li17Si4 (Li21Si5) 
SCHÄFER et al. [88]/1965 thermisch XRD Li10Si3, Li7Si2, Li2Si Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, Li7Si3 
SCHÄFER et al. [89]/1965  thermisch XRD Li7Si2 Li13Si4  
SCHÄFER et al. [90]/1965  thermisch XRD Li4Si, Li13Si7 Li17Si4 (Li21Si5), Li12Si7 
AXEL et al. [91]/1965 thermisch XRD Li2Si nicht eindeutig möglich 
OBINATA et al. [92]/1965 thermisch TA Li4Si, Li2Si Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, Li7Si3 
AXEL et al. [93]/1966 thermisch XRD Li22Si5 Li17Si4 (Li21Si5) 
FRANK et al. [94]/1975 thermisch XRD Li13Si4 Li13Si4 
SHARMA et al. [95]/1976 elektroche. EMK, TA Li22Si5, Li15Si4, 
Li21Si8, Li2Si 
Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, 
Li7Si3, Li12Si7 
LAI [96]/1976 elektroche. EMK Li5Si, Li4.1Si, Li2.8Si, 
Li2Si 
Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, 
Li7Si3, Li12Si7 
NIKOLAEV et al. [98]/1980 elektroche. EMK Li22Si5, Li15Si4, 
Li21Si8, Li2Si 
Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, 
Li7Si3, Li12Si7 
SCHNERING et al. [131,132]/ 
1980 
thermisch XRD, TA Li12Si7 Li12Si7 
SCHNERING et al. [133]/ 
1980  
thermisch XRD Li7Si3 Li7Si3 
WEN et al. [100]/1981 elektroche. EMK Li22Si5, Li13Si4, Li7Si3, 
Li12Si7 
Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, 
Li7Si3, Li12Si7 
DADD et al. [99]/1981 elektroche. EMK Li22Si5 Li17Si4 (Li21Si5) 
MAREL et al. [101]/1985 thermisch DSC Li22Si5, Li13Si4, Li7Si3, 
Li12Si7 
Li17Si4 (Li21Si5), Li13Si4, 
Li7Si3, Li12Si7 
NESPER et al. [120]/1987 thermisch XRD Li21Si5 Li17Si4 (Li21Si5) 
EVERS et al. [105,106]/1993, 
1997 
Hochdruck XRD, DTA LiSi LiSi 
STEARNS et al. [108]/2003 Hochdruck XRD, DSC LiSi LiSi 
OBROVAC et al. [111]/2004 elektroche. EMK Li15Si4 Li15Si4 
HATCHARD et al. [112]/2004 elektroche. EMK Li15Si4 Li15Si4 
TANG et al. [110]/2013 mechanisch XRD, DSC LiSi LiSi 
ZEILINGER et al. [118]/2013 thermisch XRD, DSC Li17Si4 Li17Si4 (Li21Si5) 
ZEILINGER et al. [119]/2013 thermisch XRD, DSC Li16.42Si4 (Li4.11Si) Li33Si8 (Li4.13Si) 
ZEILINGER et al. [113]/2013 mechanisch XRD, DSC Li15Si4 Li15Si4 
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Tabelle 2: Lithiumsilicide mit aktuell anerkannten Stöchiometrien mit aufsteigendem Siliciumgehalt sowie 
ihre charakteristischen Zersetzungs- bzw. Schmelztemperaturen aus experimentellen Messungen (Der 
Ausdruck in Klammern beinhaltet teilweise gemessene Werte mit nicht inerten Tiegelmaterialien.) 
Publizierte Phase LixSi x(Si) Charakteristische Temperatur in °C Schmelzverhalten 
Li17Si4 Li4.25Si 0.191 481 ± 2 [118]  (472 [130]) peritektisch 
Li21Si5 Li4.2Si 0.192 628 ± 3 [101]  (633 ± 5 [85],  635 ± 3 [86], 640 ± 2 [92],  
618 ± 3 [95], 626 ± 8 [130])
peritektisch 
Li33Si8 (Li16.42Si4) Li4.13Si 
(Li4.11Si) 
0.196 618 ± 2 [119] peritektisch  
(Li15Si4) (Li3.75Si) 0.211 (85 [116],  >100 [117], 174 [114], 180 [113],  200-350 [115]) (metastabil) 
Li13Si4 Li3.25Si 0.235 722 ± 2 [101]  (720 ± 20 [84], 705 ± 12 [130]) kongruent 
Li7Si3 Li2.33Si 0.300 754 ± 3 [101] (750 ± 10 [84], 752 ± 5 [85], 760 ± 2 [92], 
744 [130])
kongruent 
Li12Si7 Li1.71Si 0.368 648 ± 2 [101]  (636 ± 7 [85],  640 ± 5 [130]) peritektisch 







Heute stellt die Gruppe der intermetallischen Phasen, auch intermetallische Verbindungen 
genannt, eine umfangreiche Gruppe anorganischer Verbindungen dar, die aufgrund ihrer 
technischen Anwendungen und variantenreichen Strukturen einen wichtigen Zweig der 
Festkörperchemie bilden [134]. 
Im Jahr 1906 konnte TAMMAN [135–137] erstmals zeigen, dass Metalle untereinander 
Verbindungen bilden können. Seither bezeichnet der Begriff der intermetallischen Phasen 
jene Verbindungen, die sich in einem System zweier oder mehrerer Metalle beim Erstarren 
aus der Schmelze dieser bilden können. Diese Phasen sind dadurch gekennzeichnet, dass sie 
andere Eigenschaften und Kristallstrukturen besitzen als die Metalle, aus denen sie bestehen. 
Weiterhin weichen sie vom Gesetz der konstanten Proportionen ab, d.h. dass die 
intermetallischen Phasen mit beträchtlichen Breiten in der Zusammensetzung auftreten 
können [138]. Im letzten Jahrhundert wurde mehrmals versucht, die intermetallischen Phasen in 
verschiedene Gruppen einzuteilen. Die wohl bekanntesten Einstufungen sind die nach HUME-
ROTHERY [139], LAVES [140] und ZINTL [141].  
Die „Valenzelektronenregel“ nach  HUME-ROTHERY besagt, dass die Konstitution inter-
metallischer Phasen von dem Verhältnis der Gesamtzahl der Valenzelektronen zur 
Gesamtzahl der Atome abhängig ist. Dies wird auch als Valenzelektronen-Konzentration 
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(VEC) bezeichnet. Intermetallische Verbindungen mit einer VEC von 3:2, 21:13 bzw. 7:4 
wurden zukünftig HUME-ROTHERY-Phasen genannt [138].  
LAVES führte eine andere Gruppe ein. Er beschäftigte sich mit Verbindungen, in denen das 
Verhältnis der Atomradien zweier Metalle A und B ungefähr 1.22 beträgt. Diese 
intermetallischen Phasen besitzen eine Zusammensetzung von AB2 und gleichen strukturell 
den zwei ineinander gesetzten Metallgittern ihrer einzelnen Metalle, aus denen sie 
bestehen [138].   
HUME-ROTHERY und LAVES legten bei ihren Definitionen ein großes Augenmerk auf den 
metallischen Charakter der Verbindungen. Dadurch sind die Klassen der intermetallischen 
Phasen nicht klar abgegrenzt und es wird häufig auf Ausnahmen und Besonderheiten 
zurückgegriffen. Die Gruppe der ZINTL-Phasen besitzt hingegen eine deutlichere Definition. 
Sie umfasst die Verbindungen von Alkali- und Erdalkalimetallen mit Elementen der III. bis V. 
Hauptgruppe sowie den Übergangsmetallen mit nahezu vollbesetzter d-Schale [142]. Hierbei 
handelt es sich um eine Substanzklasse, die zwischen den klassischen Valenzverbindungen 
und den intermetallischen Phasen angesiedelt ist. Sie vereinen also innerhalb der Struktur 
ionische mit metallischen Bindungsanteilen. ZINTL gelang es erstmals diese Besonderheit am 
Beispiel des Natriumthallids (NaTl) nachzuweisen und aufzuklären [141]. Er konnte zeigen, 
dass in dem kubisch-flächenzentrierten NaTl der Radius des edleren Metalls (Tl) so groß wie 
der im reinen Metall ist und dieses die Struktur des Kristalls vorgibt. Der Radius des 
unedleren Metalls (Na) ist hingegen deutlich kleiner als im elementaren Zustand. Deshalb 
können die Na-Atome Zwischengitterplätze der Thallium-Struktur besetzen. Die Annahme, 
dass diese Verbindungen einen ionischen Anteil enthalten, konnte er folgendermaßen 
darlegen: Ein Elektron wird vom unedleren Metall (Na) an das edlere Metall (Tl) abgegeben, 
wodurch sich Tl--Ionen ausbilden, die isoelektronisch zu elementarem Kohlenstoff sind. Die 
elektronegativen Metallatome bzw. Tl--Ionen ordnen sich somit in einem Diamantgitter 
(Tetraedergitter) an und die elektropositiven Atome bzw. positiv geladenen Na+-Ionen müssen 
in dessen Lücken eingelagert sein. Durch die Bildung dieser Kationen konnte gleichzeitig die 
starke Volumenkontraktion bei der Bildung der Phase erklärt werden, weil Ionen bekanntlich 
einen kleineren Radius besitzen als deren Atome. Sowohl die koordinierten Tl-- als auch die 
eingebetteten Na+-Ionen folgen der 18-Elektronen- bzw. Oktettregel, sodass zwischen den 
Halbmetallatomen kovalente Bindungen aufgebaut werden können. Außerdem kann das 
Polyanionengerüst über die verallgemeinerte (8-N)-Regel nach MOOSER und PEARSON 
abgeleitet werden [143]. 
10 Wissensstand und Grundlagen 
   
 
Diese Vorstellung und Erklärung der Struktur des Natriumthallids durch ZINTL mündete Jahre 
später unter der Mitwirkung von KLEMM [144] und BUSMANN [145] in das sogenannte ZINTL-
KLEMM-BUSMANN-Konzept, mit dem der Strukturaufbau der ZINTL-Phasen wiedergegeben 
werden kann:  
„Das unedle Metall (Alkali- bzw. Erdalkaliatom M) gibt Elektronen an den edleren 
Legierungspartner (Halbmetallatom X), den ‚Anionenbildner’, ab. Mit der dadurch 
erreichten Außenelektronenkonfiguration wird ein ‚Anionenteilgitter’ aufgebaut, das 
in der Atomanordnung demjenigen Element entspricht, das die gleiche Valenz-
elektronenzahl besitzt.“ [142] 
Nicht nur allein auf Grundlage des ZINTL-KLEMM-BUSMANN-Konzepts lassen sich 
intermetallische Verbindungen den klassischen ZINTL-Phasen zuordnen. Nach heutigem Stand 
der Wissenschaft zeigen diese Phasen bestimmte Eigenschaften, die im Folgenden 
zusammengefasst sind [134,141,142]: 
ż ZINTL-Phasen besitzen ionische und kovalente Bindungsanteile. 
ż Sie besitzen keine oder nur geringe Phasenbreiten und sind vorwiegend stöchio-
metrisch zusammengesetzt. 
ż Sie können aus der Schmelze dargestellt werden und haben einen metallischen Glanz. 
ż Ihre Bildung ist meist mit einer Volumenkontraktion und mit großen Reaktions-
wärmen verbunden. Ihre Bildungsenthalpien sind deshalb negativ. 
ż Sie sind meist Halbleiter mit einer Bandlücke bis 2 eV, können aber auch bei hohem 
Metallanteil metallische Leitfähigkeit aufzeigen. 
ż Sie sind häufig diamagnetisch und nur in seltenen Fällen paramagnetisch. 














Die heute als existent betrachteten Lithiumsilicide (Li17Si4, Li21Si5, Li33Si8 (Li16.42Si4), Li15Si4, 
Li13Si4, Li7Si3, Li12Si7 und LiSi) [130] weisen allesamt mehr oder weniger die genannten 
typischen Eigenschaften von ZINTL-Phasen auf. So lassen sich die Silicide aus dem 
Schmelzfluss nach stöchiometrischer Einwaage herstellen. Viele Autoren konnten dies an 
allen Siliciden mit Ausnahme der lithiumärmsten Verbindung (LiSi) und des lange Zeit nur 
auf elektrochemischem Wege herstellbaren Li15Si4 zeigen. Die zwei kongruent schmelzenden 
Phasen (Li13Si4, Li7Si3) wurden nach stöchiometrischer Einwaage der Elemente durch 
Aufheizen bis 827 °C [94] bzw. bis 927 °C [133] und langsames Abkühlen synthetisiert. Li17Si4 
und Li16.42Si4 wurden von ZEILINGER et al. (2013) [118,119] aus den Elementen durch Aufheizen 
bis 700 °C bzw. 750 °C, Abkühlung auf 500 °C und anschließendes Abschrecken bzw. bei der 
Einkristallzüchtung mittels isothermer Zentrifugation bei dieser Temperatur hergestellt. 
Li21Si5 ist durch Aufschmelzen der Elemente bis 727 °C und Abkühlung mit 1 K/min erhalten 
worden [120]. Die Reinstdarstellung von Li12Si7 gelang der Arbeitsgruppe um SCHNERING aus 
den Elementen bei 997 °C [131,132,146].  
Übereinstimmend mit dem Charakter von ZINTL-Phasen ist bei der Elementsynthese eine 
erhebliche Volumenkontraktion zu registrieren, wie dies beispielsweise SCHNERING et al. 
(1980) [133] bei Li7Si3 (bis zu 27 %) beobachtete. In Abbildung 1 sind unter Berücksichtigung 
der publizierten Dichten (Tabelle 3) für das System Lithium-Silicium erwartete Werte für 
Reaktionsvolumina und Volumenkontraktionen der Bildungsreaktionen bei 298 K dargestellt.  
 
Abbildung 1: Reaktionsvolumina (ż) und Volumenkontraktionen (¨) der Bildungsreaktionen in Abhän-
gigkeit vom Siliciumgehalt.   
x(Si)
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Unterschiedliche Arbeitsgruppen wiesen darüber hinaus bei vielen Silicidphasen metallischen 
Glanz, spröde Beschaffenheit und diamagnetische Halbleitereigenschaften nach (Tabelle 3). 
Spezifische Leitfähigkeiten ț sind von zwei Phasen veröffentlich worden, die aufgrund 
unterschiedlicher Strukturen und Siliciumgehalte um viele Größenordnungen auseinander-
liegen (Li7Si3: 0.45 (ȍǜcm)-1 [133]; Li12Si7: 10-6 (ȍǜcm)-1 [131,146]). Bei den lithiumreichen 
Verbindungen Li17Si4, Li21Si5, Li33Si8 (Li16.42Si4) wurde aufgrund des hohen Lithiumanteils 
ein deutlich größerer metallischer Charakter als bei den anderen Siliciden nachgewiesen 
[118,119,123].  
 
Tabelle 3: Eigenschaften der Lithiumsilicide 








Li17Si4 silber-metallisch 1.16 a  - - metallisch  [118]  
Li21Si5 silber-metallisch 
glänzend 






silber-metallisch 1.13 a  
1.17 a 
- - metallisch [119] 
[130] 
Li15Si4 silber-metallisch 1.18 a - - halbleitend  [113,147] 
Li13Si4 silber-metallisch 
glänzend 
1.24 - - halbleitend, 
spröde, reaktiv 
[94]  
Li7Si3 violett, metallisch 
glänzend 
1.39 diamagnetisch  0.45 (295K) Halbleiter           






1.52 a diamagnetisch  10-6 (298K) Halbleiter           
(EG = 0.6eV),     
spröde, reaktiv 
[131,132,  
 146]  
LiSi - 1.84 / 1.85 a - - ionisch [105,106,  
 148] 
a aus XRD-Daten berechnet, b in der Literatur als Li22Si5 angegeben
[113,147] [105,106,148] 
 
Die oben aufgezählten Eigenschaften der Lithiumsilicide geben noch keine eindeutige 
Grundlage für die Zugehörigkeit zu den ZINTL-Phasen, denn diese wird erst durch Postulate 
des ZINTL-KLEMM-BUSMANN-Konzepts entschieden. Die Halbmetallatome X werden durch 
das Silicium repräsentiert, das vom Alkaliatom Lithium die Valenzelektronen aufnimmt und 
als ein Pseudoelement aufgefasst werden kann [142]. Entsprechend der unterschiedlichen 
Siliciumgehalte bilden sich unterschiedliche Anionenteilstrukturen in Siliciden aus [121,123]. 
Jedoch besitzen nicht alle Lithiumsilicide eine Anionenteilstruktur, deren Valenzelektronen 
der verallgemeinerten (8-N)-Regel nach MOOSER und PEARSON [143] folgen. Unter diesem 
Aspekt betrachtete SCHÄFER et al. (1973) [142] Verbindungen, die aufgrund sehr geringer 
Elektronegativitäten der einzelnen Komponenten, ihrer geringen Phasenbreite und eines 
relativ starken metallischen Charakters trotzdem den ZINTL-Phasen zuzuordnen sind. 
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Zugehörige Verbindungen bezeichnete er als „ZINTL-Phasen mit lokal delokalisierten 
Elektronen“. Dass die Lithiumsilicide zu dieser Gruppe gehören und aufgrund des Lithiums 
eine Sonderstellung einnehmen, zeigte NESPER (1990) [149]: Lithium besitzt eine relativ 
geringe Elektronegativitätsdifferenz zum Silicium (nach ALLRED-ROCHOW/PAULING: 
ENSi: 1.74/1.8; ENLi: 0.97/1.0 [150]) und wegen der hohen Elektronenaffinität und des 
überwiegend metallischen Charakters sollte es eigentlich seinen bevorzugten metallischen 
Zustand beibehalten. Die geringe Affinität des Lithiums zum ionischen Zustand wird mit 
zunehmendem Siliciumgehalt überkompensiert.  
Aus dieser Abhängigkeit vom Siliciumgehalt resultiert die strukturelle Vielfalt der 
Lithiumsilicide, deren Einzelheiten im folgenden Kapitel vorgestellt werden. In den 
lithiumreichen bzw. siliciumarmen Siliciden Li17Si4, Li21Si5, Li33Si8 (Li16.42Si4), Li15Si4 treten 
nur isolierte Si-Atome auf, die von Li-Atomen umgeben sind. Erst mit einer Verringerung des 
Lithiumgehalts bilden sich kovalente Bindungsstrukturen innerhalb der Lithiumsilicide aus. 
Dies führt von isolierten Si-Atomen der lithiumreichen Phasen über die Ausbildung erster 
Si-Dimere bzw. Si-Hanteln neben isolierten Si-Atomen (Li13Si4), dem Auftreten der Si-Atome 
ausschließlich in Form von Si-Dimeren (Li7Si3) zu komplexen planaren Fünf-Ring- bzw. 





In diesem Kapitel wird die bereits angedeutete strukturelle Vielfalt der Lithiumsilicide 
detailliert vorgestellt. Anionenteilstrukturen, die mit zunehmendem Siliciumgehalt an 




Die Phasenzusammensetzung des lithiumreichsten Silicids ist lange Zeit in der Literatur 
diskutiert worden. Gesichert ist die kubisch-flächenzentrierte Kristallstruktur. 
GLADYSHEVSKII et al. (1964) [87] und AXEL et al. (1966) [93] publizierten in Analogie zum 
Li22Pb5 [152] eine Stöchiometrie Li22Si5 in der Raumgruppe F23 (Nr. 196). NESPER et al. 
(1987) [120] stellten eine höhere Symmetrie dieser Phase fest, die sie röntgenografisch neu 
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untersuchten: Li21Si5 kristallisiert in der Raumgruppe FͶത3m (Nr. 216). ZEILINGER et al. 
(2013) [118] entdeckte durch thermoanalytische Experimente eine neue lithiumreichste Phase. 
Röntgenografische Messungen und begleitende DFT-Rechnungen zeigten nach der 
Strukturverfeinerung eine Zusammensetzung von Li17Si4 in der Raumgruppe FͶത3m. Aufgrund 
der sehr ähnlichen Kristallstrukturen und Stöchiometrien (Li22Si5 = Li4.4Si, Li17Si4 = Li4.25Si, 
Li21Si5 = Li4.2Si) aller drei Phasen ist die Unterscheidung experimentell nicht oder nur sehr 
schwer realisierbar. In allen drei Kristallstrukturen sind isolierte Si-Atome charakteristisch, 
die sich nur in der Anzahl der umgebenden Li-Atome unterscheiden. Jedes Si-Atom besitzt 
zwölf Li-Nachbarn, wobei es nach ZEILINGER et al. (2013) [118] innerhalb einer Elementarzelle 
vier unterschiedliche Si-Positionen gibt. Die vier Si-Positionen spannen jeweils einen eigenen 
Si-Polyeder mit verschiedenen Li-Umgebungen auf. Die Polyeder sind Tetraeder bzw. 
Oktaeder. In Abbildung 2 sind die vier Si-Polyedersorten mit verschiedener Li-Umgebung 
kenntlich gemacht. Bei einer Zusammensetzung von Li22Si5 sind innerhalb aller Si-Polyeder 
Li-Atome in der Elementarzelle enthalten. Li17Si4 weist pro Elementarzelle nur in einer 
Si-Polyedersorte (grün) Li-Atome auf, die in Abbildung 3 kenntlich gemacht sind. In Li21Si5 
beinhalten alle Si-Polyeder keine Li-Atome. 
 
Abbildung 2: Räumliche Struktur von Li17Si4 nach ZEILINGER et al. (2013) [118] (Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome). 
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Abbildung 3: Räumliche Struktur von Li17Si4 mit den charakteristischen Li-Atomen in der einen 




ZEILINGER et al. (2013) [119] konnten Li16.42Si4 (Li4.11Si) als Hochtemperaturphase bei 
thermoanalytischen und röntgenografischen Untersuchungen der Li17Si4-Phase identifizieren. 
Dieses Silicid weist eine orthorhombisch-flächenzentrierte Kristallstruktur in der Raumgruppe 
Cmcm (Nr. 63) auf. Innerhalb der Elementarzelle gibt es drei unterschiedliche (isolierte) 
Si-Atompositionen, die mit 12 bzw. 13 Li-Atomen als Nachbarn als Polyeder dargestellt 
werden können. Die drei Polyedersorten mit dem jeweiligen Si-Atom im Zentrum sind in 
Abbildung 4 sichtbar. Wichtigstes Merkmal dieser Phase ist die gestörte Ordnung bzw. 
Besetzungswahrscheinlichkeit von zwei Li-Positionen in zwei Polyedersorten (Abbildung 5). 
ZEILINGER et al. (2013) [119] konnte durch die computerunterstützte Strukturoptimierung 
seiner röntgenografischen Einkristall-Daten dieser gestörten Struktur formal die Zusammen-
setzung Li16.42Si4 (Li4.11Si) zuordnen.  
Im Rahmen einer erneuten Auswertung aller publizierten Daten im System Li-Si untersuchten 
BRAGA et al. (2014) [130] diese gestörte Struktur. Durch theoretische Stabilisierungs-
rechnungen und Strukturoptimierungen (VASP-, Phonon-Rechnungen) wies diese Arbeits-
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gruppe Li33Si8 (Li4.13Si) als thermodynamisch stabiler als Li16.42Si4 (Li4.11Si) aus. Durch die 
Einordnung in die symmetrieärmere monoklin-primitive Raumgruppe Pm (Nr. 6) gibt es 
zwölf unterschiedliche (isolierte) Si-Atompositionen pro Elementarzelle, die jeweils eine 
andere Li-Umgebung aufzeigen (Abbildung 6). 
 
 




(a) grüner Si-Polyeder (Koordinationszahl = 13)        (b)  olivgrüner Si-Polyeder (KZ = 12-13) 
Abbildung 5: Koordination von zwei der drei Si-Polyedersorten in Li16.42Si4 (Li4.11Si) nach ZEILINGER et al. 
(2013) [119] (Ɣ,Ɣ Si-Atom im grünen bzw. olivgrünen Polyeder (Abbildung 4); Ɣ,Ɣ Li-Atome mit variabler 
Atomposition; Ɣ Li-Atome mit fester Lage).  
 









Die lange Zeit nur auf elektrochemischem Wege herstellbare Li15Si4-Phase kristallisiert in 
einem kubisch-innenzentrierten Gitter der Raumgruppe IͶത3d (Nr. 220). Die isolierten 
Si-Atome sind von zwölf Li-Atomen umgeben. Diese Zwölffach-Koordination des Si-Atoms 
kann in Form eines Kuboktaeders dargestellt werden, der aufgrund unterschiedlicher Li-Si-
Bindungsabstände verzerrt ist (Abbildung 7). Mehrere verzerrte Kuboktaeder bilden innerhalb 
einer Elementarzelle einen Strang. Wegen der Ausrichtung des Kuboktaeders in vier unter-
schiedlichen Richtungen treten vier verschiedene Stränge in einer Elementarzelle auf, die in 
Abbildung 8 farblich kenntlich gemacht sind [113]. 
 
Abbildung 7: Räumliche Struktur von Li15Si4 nach ZEILINGER et al. (2013) [113] (Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome). 
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Abbildung 8: Darstellung der vier Kuboktaederstränge in Li15Si4 nach ZEILINGER et al. (2013) [113] (zur 




Die Li13Si4-Phase besitzt ein orthorhombisch-primitives Kristallgitter der Raumgruppe 
Pbam (Nr. 55). Li13Si4 weist zwei wesentliche Silicium-Strukturelemente (isolierte Si-Atome, 
Si-Dimere) auf, die von Li-Atomen umgeben sind. In den nachfolgenden zwei Abbildungen 
werden diese anhand zweier Schnitte durch die Elementarzelle, die parallel zur (001)-Ebene 
verlaufen, dargestellt. In der Abbildung 9a sind die wellenförmigen Atomreihen (gestrichelt) 
auffallend, die sich entlang der kristallografischen a-Achse erstrecken. Hier ist eindeutig 
festzustellen, dass jede dritte Atomreihe ausschließlich Li-Atome enthält und in den anderen 
Ketten auf zwei Li-Atome immer ein Si-Atom folgt. Diese Si-Atome sind aufgrund der 
Anordnung zwischen den Li-Atomen der Nachbarreihen (entlang der b-Achse betrachtet) 
isoliert und können als [Si4-]-Ionen beschrieben werden. Die Li-Si-Reihen der darunter bzw. 
darüber liegenden Ebene (Abbildung 9b) sind so angeordnet, dass sich das zweite Silicium-
Strukturelement von Li13Si4 ausbilden kann. Dieses sind die [Si24-]-Dimere bzw. -Hanteln 
[94,153]. 
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     (a) Schnitt parallel zur (001)-Ebene bei c = 0          (b) Schnitt parallel zur (001)-Ebene bei c = ½  
           (Atome der darunterliegenden Ebene sind    (Atome der darunterliegenden Ebene sind      
            kleiner dargestellt)       kleiner dargestellt) 
 





Li7Si3 enthält keine isolierten Si-Atome mehr, sondern besitzt als einziges Silicium-Struktur-
element nur noch Si-Dimere bzw. Si-Hanteln. Die Aufklärung der Kristallstruktur gelang der 
Arbeitsgruppe um SCHNERING [133] mithilfe elektrochemischer Messungen und Kristall-
strukturanalysen. Sie stellten fest, dass Li7Si3 in einem trigonal-rhomboedrischen (primitiven) 
Gitter in der Raumgruppe Rത͵m (Nr. 166) kristallisiert. In der Abbildung 10 sind die [Si24-]-
Dimere zu sehen, die von je sechs Li-Atomen in Sesselkonformation umgeben sind. Diese 
Lithium-6-Ringe spannen eine zweidimensionale Ebene auf, die sich jeweils parallel zur 
(001)-Ebene wiederholt. Zwischen diesen Ebenen befinden sich quasi-metallische Bereiche, 
welche ausschließlich Li-Atome enthalten und in denen eine Atomlage nur zu zwei Dritteln 
besetzt ist (transparente Li-Atome) [133].   
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Li12Si7 kristallisiert in der orthorhombisch-primitiven Raumgruppe Pnma (Nr. 62). Die zwei 
Silicium-Strukturelemente, die auch als Sin-Cluster bezeichnet werden, sind planare Si5-Ringe 
bzw. Si4-Sterne. Diese unterschiedlichen Sin-Cluster besitzen innerhalb einer Elementarzelle 
eine Häufigkeit von 2:1. Das komplexe dreidimensionale Gerüst kann durch die Zurück-
führung auf diese zwei eindimensional unendlichen Teilstrukturen beschrieben werden. In 
Abbildung 11a ist ein planarer Si5-Ring mit seinen sechs Li-Atomen als Nachbarn angegeben. 
Diese Nachbarn befinden sich hierbei zwischen zwei planaren Si5-Ring-Einheiten. Es bildet 
sich eine Li6Si5-Einheit, die innerhalb des Kristalls als unendlicher 1f [Li6Si5]-Stapel 
(Abbildung 11b) formuliert werden kann, der entlang der a-Achse verläuft (Abbildung 12). 
Die Si4-Sterne mit zwölf koordinierten Li-Atomen formen Li12Si4-Einheiten (Abbildung 13a), 
die ein 1f [Li12Si4]-Band (Abbildung 13b) aufspannen. Innerhalb dieses Bandes, das parallel 
zur (010)-Ebene entlang der kristallografischen a-Achse verläuft, sind die Einheiten 
abwechselnd um 180° gedreht (Abbildung 12, 13b) [131,132,146,153]. 
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       (a) Li6Si5-Einheit               (b) 
1
f [Li6Si5]-Stapel entlang der a-Achse 
Abbildung 11: Li6Si5-Strukturelement im Li12Si7  (Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome). 
 
 
Abbildung 12: Räumliche Struktur von Li12Si7 nach NESPER et al. [146]  (Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome). 
 
              
 (a) Li12Si4-Einheit       (b) 
1
f [Li12Si4]-Ebene parallel zur (010)-Ebene 
Abbildung 13: Li12Si4-Strukturelement im Li12Si7  (Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome). 
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Das Lithiumsilicid mit dem größten Siliciumanteil ist LiSi. Diese intermetallische Phase 
besitzt eine tetragonal-innenzentrierte Kristallstruktur in der Raumgruppe I41/a (Nr. 88) und 
ist isotyp zur Verbindung LiGe [154]. Der Aufbau ähnelt sehr stark der kubisch-
flächenzentrierten Siliciumstruktur [155], denn alle Si-Atome bilden eine Raumnetzstruktur 
aus. Entgegen der klassischen Bindungsverhältnisse im Silicium besitzt jedes Si-Atom drei 
anstatt vier Si-Si-Bindungen. Durch diese Besonderheit im LiSi treten über den gesamten 
Kristall Silicium-Viererschrauben (Helices) entlang der kristallografischen c-Achse 
([001]-Richtung) auf. Benachbarte Viererschrauben weisen dabei eine entgegengesetzte 
Schraubenrichtung auf (Abbildung 14). Die charakteristische vierte Si-Si-Bindung im 
Silicium ist im LiSi durch einen Hohlraum bestimmt. In diesem Hohlraum liegen Li-Atome in 
Form von Tetraedern vor. Entlang der kristallografischen a-Achse sind die Hohlräume mit 
den Li-Atomen noch deutlicher zu erkennen. Zudem fallen die gewellten Si8-Ringe auf 
(Abbildung 15). Jedes Li-Atom besitzt sechs Li-Nachbarn (drei im gleichen, zwei im nächsten 
und eines im übernächsten Tetraeder). Weiterhin hat jedes Li-Atom acht Si-Nachbarn (fünf 
aus der nächsten, zwei aus der übernächsten und eines aus der überübernächsten Silicium-
Schraube). Formal ergibt sich für das Monosilicid eine 8:8-Koordination [105]. 
 
Abbildung 14: Räumliche Struktur von LiSi nach EVERS et al. (1993) [105] (Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome). 




Abbildung 15: Räumliche Struktur von LiSi nach EVERS et al. (1993) [105] parallel zur (100)-Ebene bzw. 
entlang der a-Achse/[100]-Richtung  (Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome). 
 
In der folgenden Tabelle sind die verschiedenen Kristallgitter und Zellparameter der 
Lithiumsilicide zusammengefasst. Die charakteristischen Silicium-Strukturelemente sind in 
Abbildung 16 dargestellt. 
 
Tabelle 4: Kristallografische Daten der aktuell gültigen Lithiumsilicide bei 298 K (Daten von Li22Si5 und 
Li16.42Si4 sind der Vollständigkeit mit angegeben)  
Phase Bravais-Gitter Raumgruppe 
(Nr.) 
Z Gitterkonstanten in Å Vz in Å ³ Referenz 
(Li22Si5) kubisch 
(flächenzentriert) 
F23 (196) 16 18.75 412 [93]  
Li17Si4 kubisch 
(flächenzentriert) 

















16 4.5467, 22.065, 13.240 83.0 [119] 
Li15Si4 kubisch 
(innenzentriert) 
IͶത3d (220) 4 10.687 305.25 [113] 
Li13Si4 orthorhombisch 
(primitiv) 
Pbam (55) 2 7.99, 15.21, 4.43 








Rത͵m (166) 2 4.435, 18.134 308.9 [133] 
Li12Si7 orthorhombisch 
(primitiv) 




I41/a (88) 16 9.353, 5.743 502.4 [105,106] 
a  bei 100 K gemessen([156]) 
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Im Folgenden werden die interatomaren Abstände in den Lithiumsiliciden erörtert, deren 
Dimensionen die Zuordnung zur intermetallischen Verbindungsklasse der ZINTL-Phasen 
unterstützen. Wie bereits ZINTL [141] am Beispiel des Natriumthallids zeigen konnte, dass im 
kubisch-flächenzentrierten NaTl der Radius der edleren Tl-Atome so groß wie der des reinen 
Metalls ist und der Radius des unedleren Metalls (Na) hingegen viel kleiner wird, kann dieses 
Phänomen auch bei den Lithiumsiliciden beobachtet werden. In Tabelle 5 sind die mittleren 
Si-Si-Abstände der vier Silicide dargestellt, die Si-Si-Bindungen in ihren Silicium-Struktur-
elementen besitzen. Im Vergleich zum Abstand einer Si-Si-Einfachbindung im reinen 
Silicium mit durchschnittlich 235.1 pm [131,132] weisen die Si-Si-Abstände in den binären 
Li-Si-Phasen etwa eine ähnliche Länge auf. Das „edlere Metall“ Silicium gibt, wie Thallium 
bei Natriumthallid, die Kristallstruktur vor. Der Vergleich der mittleren Abstände der 
Li-Li-Bindungen der Phasen mit denen im elementaren Lithium (304 bzw. 351 pm [133]) 
bestätigt die von ZINTL beobachtete Abnahme des Atomabstandes des unedleren Metalls. Die 
Li-Li-Abstände im Kristallgitter werden mit zunehmendem Siliciumgehalt im Mittel, mit 
Ausnahme von LiSi, kleiner. Dies liegt daran, dass die komplexeren Siliciumstrukturen mehr 
Platz in Anspruch nehmen und die Lithiumatome sich in den kleinen Zwischenräumen 
innerhalb dieser Strukturen anordnen müssen. Bei LiSi ist dagegen wegen der großen 
Raumvernetzung der Si-Atome ein größerer Hohlraum (Abbildung 15) vorhanden [106]. 




Tabelle 5: Interatomare Abstände in Lithiumsiliciden (Si-Si-Einfachbindung im reinen Silicium: 235.1 pm 
[131,132],  Li-Li-Bindung im elementaren Lithium: 304 bzw. 351 pm [133]) 
 Phase mittlerer Li-Li-
Abstand in pm 
mittlerer Si-Si-
Abstand in pm 
mittlerer Li-Si-
Abstand in pm 
Referenz 
Li21Si5 250 - 350 - 250 - 350 [120] 
Li17Si4 244 - 320 - 263 - 302 [118] 
Li33Si8/Li4.13Si 232 - 400 - 239 - 335 [130] 
(Li16.42Si4/Li4.11Si) 259 - 331 - 238 - 329 [119] 
Li15Si4 265 - 343 - 261 - 281 [113] 
Li13Si4 242 - 350 238.5 (Dimer) 252 - 323 [156] 
Li7Si3 267 - 309 233.5 (Dimer) 261 - 316 [133] 
Li12Si7 240 - 259 235.6 - 238.1 (Ring)  
236.5 - 239.3 (Stern)
259 - 309 [146] 
LiSi 295 - 305 241.7 (Helix)  
250.2 (Verbindung)





Neben der Elementsynthese ist die Hydrierung bzw. Dehydrierung von Metallen und 
intermetallischen Verbindungen eine weitere Herstellungsvariante. Weiterhin eignen sich die 
Reaktionen wegen ihres oft reversiblen Charakters für die Bestimmung thermodynamischer 
und kinetischer Reaktionsgrößen und damit auch für die von thermodynamischen Stoff-
größen [157,158]. 
Metalle oder intermetallische Verbindungen reagieren mit Wasserstoff überwiegend 
exotherm. Es bilden sich dabei stöchiometrische und nichtstöchiometrische Metallhydrid-
Phasen aus. Die Reaktion verläuft über mehrere wesentliche Schritte, wobei jeder Schritt 
geschwindigkeitsbestimmend sein kann [159,160]: 
ż Adsorption und Dissoziation des Wasserstoffs (Chemisorption) an der Oberfläche 
des Metalls bzw. der intermetallischen Verbindung 
ż Diffusion des homolytisch gespaltenen Wasserstoffs in das Metall bzw. der 
intermetallischen Verbindung ĺ Ausbildung einer Lösungsphase (Į-Hydrid) 
ż Diffusion des Wasserstoffs durch das gebildete Į-Hydrid/Phase 
ż Bildung eines höheren Metallhydrids (ȕ-Phase) nach Sättigung des Į-Hydrids 
In Abbildung 17 ist ein typischer Verlauf der Bildung eines Metallhydrids in Abhängigkeit 
vom H2-Druck dargestellt (Absorptionsisotherme). Sobald die Ausbildung der Lösungsphase 
(Į-Phase) abgeschlossen ist und sich durch Diffusion innerhalb dieser die Hydridphase 
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(ȕ-Phase) aufbaut, bleibt der H2-Druck in Übereinstimmung mit der GIBBS-Phasenregel 
(Gl. 2.1) konstant. Der Druck wird entsprechend des Plateaus als Plateau- bzw. Gleich-
gewichtsdruck peq(H2) bezeichnet. Dieser charakteristische Druck ist temperaturabhängig, wie 
auch die Länge des Plateaus, die entsprechend der Mischungslücke mit zunehmender 
Temperatur schmaler wird. Oberhalb einer kritischen Temperatur verschwindet das 
Zweiphasengebiet. Ist die Į-Phase vollständig in die ȕ-Phase umgewandelt, steigt der 
H2-Druck wieder an [161]. 
F P K 2     (2.1) 
ሺሻ ൅୶
ଶ
ଶሺሻ ֎ ୶ሺሻ  (R.1) 
 
 
Abbildung 17: Isothermes Zustandsdiagramm eines Metall-Wasserstoff-Systems. 
 
Die Länge des H2-Druckplateaus gibt die Wasserstoffmenge an, die reversibel aufgenommen 
und wieder abgegeben werden kann [161,162]. Die maximale Speicherkapazität dagegen hängt 
vom maximalen H2-Partialdruck im System ab und ist immer größer als die reversible 
Speicherkapazität, wie dies in Abbildung 18 ersichtlich ist. Die H2-Absorption ist mit einer 
erheblichen Volumenzunahme des Festkörpers verbunden. Unter diesem Aspekt ist die 
Tatsache zu verstehen, dass mehrere Absorptions- (H2-Aufnahme-/Hydrierungs-)  und 
Desorptions- (H2-Abgabe-/Dehydrierungs-)zyklen nötig sind, um eine maximale Speicher-
kapazität zu erreichen. Bei dieser Aktivierung, auch Trainingseffekt genannt [163,164], zerfällt 
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das Material durch die Volumenänderung in immer kleinere Partikel, wodurch eine 
Vergrößerung der Oberfläche und reversible Zyklen resultieren [161,165]. Eine weitere typische 
Erscheinung ist eine Hysterese zwischen Absorption und Desorption. Diese ist durch eine 
unterschiedliche Ausprägung von Absorptions- und Desorptionsisotherme gekennzeichnet, 
wobei immer der dazugehörige Absorptions- peq(abs) größer als der Desorptionsdruck 
peq(des) ist (Abbildung 18) [166]. Als Ursachen für dieses Phänomen werden strukturelle 
Effekte [167–169], unterschiedliche Partikelgrößen [170–172], plastische Verformungen [161,165] mit 
nachfolgenden Spannungen im Material [159,166] angegeben.  
 
 
Abbildung 18: Schematische Darstellung der Hysterese bei der H2-Absorption/Desorption in Metallen 
bzw. intermetallischen Verbindungen (nach SANDROCK [162]). 
 
Der Plateaudruck der Absorption entspricht erfahrungsgemäß mehr dem thermodynamisch 
berechenbaren Gleichgewichtsdruck peq [153,159,160]. Dieser Gleichgewichtsdruck hängt 
entsprechend der VAN’T-HOFF-Gleichung logarithmisch vom Druck ab (Gl. 2.2 - Bezug auf 
Reaktion R.1). Die grafische Darstellung erfolgt nach Gleichung (2.2) im ln(peq)-1/T-
Diagramm. Aus dem Anstieg ergibt sich die Standardreaktionsenthalpie ¨RH° und aus dem 
Ordinatenschnitt die Standardreaktionsentropie ¨RS°. Die ermittelten Werte gelten für eine 







p R T R

§ · ' '   ¨ ¸
© ¹
     (2.2) 
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Entropiewerte liegen für viele Metall-Wasserstoff-Systeme in einer ähnlichen Größen-
ordnung, weil diese überwiegend vom Übergang des Wasserstoffs aus dem gasförmigen in 
den gebundenen Zustand bestimmt werden [159,161]. Demgegenüber hängen die Enthalpiewerte 
vom jeweiligen Stoffsystem ab. Sie stellen ein Stabilitätsmaß für die Metall-Wasserstoff-
Bindung dar [153,162]. Weil für peq = 1 bar die freie Standardreaktionsenthalpie ¨RG° = 0 ist, 
ergibt sich der Zusammenhang: 
   o o oR R RG H T S 0'  '  '            bzw.        
o o
R RH T S'  '   (2.3) 
Es folgt die einfache Aussage, dass Bindungsstärke und Zersetzungs- oder Bildungs-




Erste Ergebnisse zum System Lithium-Silicium-Wasserstoff wurden durch DERGACHEV et al. 
(1982) [173] veröffentlicht. Diese Arbeitsgruppe wertete Druckmessungen im Temperatur-
bereich von 515-520 °C nach folgender Reaktion aus: 
ʹሺሻ ൅ ሺሻ ՜ ଶሺሻ ൅ ଶሺሻ    (R.2) 
Zwar entspricht Li2Si heute keiner zuordenbaren Zusammensetzung der Lithiumsilicide, aber 
die Untersuchung lieferte erste thermodynamische Aussagen. Eine Umkehrung der Reaktion 
erfolgte bei 310-350 °C zwischen 80-140 atm innerhalb von 5-8 min. Der Umsatz lag bei über 
80 %. 
In der Folgezeit wurden die Silicide besonders wegen ihrer hohen gravimetrischen 
Wasserstoffdichte als H2-Speichermaterial interessant. Allgemein gelten Hydrid-
Verbindungen leichter Elemente als potentielle H2-Speicher (LiH: 12.7 wt% H2, MgH2: 
7.7 wt%, AlH3: 10.1 wt%), weil sie bezogen auf ihre Masse große H2-Mengen aufnehmen 
können [174,175]. Größere Reversibilität gegenüber AlH3, NH3BH3 und NH3 und keine Toxizität 
sind weitere Gründe für die Verwendung von Lithiumsiliciden als H2-Speicher [175–177]. Ein 
Problem bei der Anwendung der genannten Metallhydride ist jedoch deren starke 
M-H-Bindung, die mit sehr hohen Desorptionsenthalpien verbunden ist. So zersetzt sich 
Lithiumhydrid mit einer mittleren Desorptionsenthalpie von 181 kJ/mol H2 erst bei ca. 940 °C 
(p = 1 bar) [80]. Eine Möglichkeit zur Vermeidung besteht in der Destabilisierung der 
Li-H-Bindung mit Silicium, denn Lithiumsilicide sind deutlich stabiler als reines 
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Lithium  [80,174,178]. Zwei Arbeitsgruppen haben unter diesem Aspekt Gleichgewichtsunter-
suchungen im System Li-Si-H (allg. Gl. R.3) durchgeführt und aus den Ergebnissen 
thermodynamische Stoffdaten abgeleitet:  
  ୶୷ሺሻ ൅
୶
ଶ
ଶሺሻ ֎ ሺሻ ൅ ሺሻ     (R.3) 
 
VAJO et al. (2004) [174] setzten als Ausgangsstoff gemahlene LiH/Si-Mischungen ein, um 
H2-Speichereigenschaften mithilfe von volumetrischen H2-Absorptions- und Desorptions-
messungen mittels einer SIEVERT-Apparatur zu bestimmen. Unter dem Aspekt einer 
größtmöglichen Speicherkapazität setzten sie Lithiumhydrid und Silicium in einem Stoff-
mengenverhältnis von 4:1 ein. Bei der Desorption dieser 4LiH/Si-Mischung entstand nicht 
wie erwartet Li4Si, sondern Li2.35Si, das dem röntgenografisch nachgewiesenen Silicid Li7Si3 
entspricht. Für eine weitere LiH/Si-Mischung der Zusammensetzung von 2.5:1 konnte 
zusätzlich die Bildung des Silicids Li12Si7 nachgewiesen werden. In den Druck-
Zusammensetzungs-Isothermen (PCI) spiegelte sich die Bildung dieser zwei Silicide durch 
das Auftreten von zwei getrennten Druckplateaus wider, denen die folgenden zwei 
Reaktionen zugrunde liegen: 
 ͹଻ଷ ൅ ͸Ǥͷଶሺሻ ֎ ͵ଵଶ଻ ൅ ͳ͵    (R.4)  
  ଵଶ଻ ൅ ͸ଶሺሻ ֎ ͳʹ ൅ ͹      (R.5) 
Eine Hysterese zwischen Absorptions- und Desorptionsdruck war nicht zu beobachten, nur im 
Übergangsbereich zwischen beiden Plateaus ergab sich eine geringe Andeutung. Die 
Auswertungen mittels VAN’T-HOFF-Plots lieferten Standardreaktionsenthalpien, bezogen auf 
eine mittlere Temperatur von 453 °C, für die Reaktion R.4 von ¨RH° = -119.3 kJ/mol H2 und 
für die Reaktion R.5 von ¨RH° = -106.5 kJ/mol H2 [174].  
DOI et al. (2010/11) [80,178] verwendeten eine Legierung aus Lithium und Silicium im 
stöchiometrischen Verhältnis von 4:1, die unter einer Argon-Atmosphäre über einen Zeitraum 
von zwei Stunden mechanisch hergestellt wurde. Anschließend wurde die Li-Si-Legierung bei 
300 °C und 30 bar H2-Druck acht Stunden vollständig zu Lithiumhydrid und Silicium 
umgesetzt, was einen ähnlichen Ausgangszustand wie bei VAJO et al. (2004) [174] darstellt. Mit 
diesem Gemisch wurden anschließend Druck-Zusammensetzungs-Isothermen bei 400 °C, 
450 °C und 500 °C in mehreren Zyklen aufgenommen. Wie VAJO et al. (2004) [174] konnten 
sie bei 400 °C und 450 °C zwei Druckplateaus beobachten. Jedoch resultierte eine Hysterese 
zwischen Absorptions- und Desorptionsdruck, die auf eine heterogene Festkörperreaktion 
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zurückgeführt wurde. Auf Basis des VAN’T-HOFF-Plots wurden, bezogen auf die mittlere 
Temperatur von 450 °C, für die Reaktionen R.4 und R.5 die Standardreaktionsenthalpien bzw. 
-entropien (Tabelle 6) ermittelt. Im Gegensatz zu VAJO et al. (2004) [174] führten DOI et
al. (2011) [178] unter Verwendung der Bildungsgrößen aller beteiligter Reaktionspartner (LiH, 
H2, Si) die Auswertung bis zu den Standardbildungenthalpien und -entropien für die 
Lithiumsilicide Li7Si3 und Li12Si7 weiter, die aber aufgrund eines Rechenfehlers nicht 
verwertbar sind.  
Die zitierten Autoren haben keine kinetischen Betrachtungen durchgeführt. Weitere 
thermodynamisch relevante Ergebnisse zum System Lithium-Silicium-Wasserstoff sind nicht 
bekannt.  
 
Tabelle 6: Bestimmte Reaktionsgrößen aus Druck-Zusammensetzungs-Isothermen mittels eines VAN’T- 
HOFF-Plots 
Größe/Referenz - in °C 7 Li7Si3 + 6.5 H2 ֎ 3 Li12Si7 + 13 LiH Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si 
¨RH° [kJ/mol H2] /     
DOI et al. (2011) [178] 450 -117 ± 16 -99 ± 6 
¨RS° [kJ/(K·mol H2)] / 
DOI et al. (2011) [178] 450 -141 ± 20 -132 ± 8 
¨RH° [kJ/mol H2] /  




Für die Diskussion und Problemlösung von komplexen Reaktions- und Phasengleich-
gewichten in Mehrstoffsystemen sind thermodynamische Berechnungen bzw. Modellierungen 
wichtige Hilfsmittel. Zum einen können Experimente und Prozesse gezielt geplant werden, 
zum anderen helfen sie experimentelle Ergebnisse zu interpretieren [179]. Kommerzielle 
Software wie z.B. CHEMSAGE [180], FACTSAGE [181], THERMOCALC [182,183] oder PANDAT [184] 
finden Anwendung, die alle auf dem Prinzip der Minimierung der freien Enthalpie eines 
geschlossenen Systems beruhen.  
Im geschlossenen System erfolgt kein Stoffaustausch mit der Umgebung (in summa konstante 
Stoffmenge), sondern nur der Austausch von Wärme und Arbeit. Ein chemischer Prozess 
befindet sich im Gleichgewicht, wenn die freie Enthalpie g ein absolutes Minimum erreicht 
hat bzw. wenn dg = 0, respektive ¨RG = 0 ist.  





i i i i
i 1 i 1
g n G n
  
  P¦ ¦    (2.4) 
Das chemische Potential μi einer Komponente i setzt sich aus zwei Summanden zusammen, 
wobei Ɋ௜௢ das chemische Potential im Standardzustand (bei Gas: ideale Gaseigenschaft bei 
p° = 1 bar; bei Feststoff: reiner Stoff; bei Flüssigkeiten: unendlich verdünnte Lösung) 
repräsentiert (ai = 1).  
o
i i iRT ln aP  P         mit       i i ia x  J   (2.5) 
Das chemische Potential Ɋ௜௢ eines reinen Stoffes i wird in der Regel durch tabellierte Werte 
der Standardbildungsenthalpie ο୆ଶଽ଼ι bei 298 K, der Standardentropie ଶଽ଼ι  bei 298 K und 
der Temperaturfunktion der Wärmekapazität Cp(T) berechnet. Letztere Funktion (Gl. 2.6) 
bestimmt schließlich auch die Temperaturfunktionen von ¨BH°(T), S°(T) und μ°(T). 
2 3 2
p,i i i i i iC (T) a b T c T d T e T
                      (2.6) 
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S (T) S dT
T
  ³    (2.8)   
o o o o
i i B i i(T) G (T) H (T) T S (T)P   '     (2.9) 
Anhand der Gleichungen (2.6) - (2.8) und der GIBBS-HELMHOLTZ-Beziehung (Gl. 2.9) folgt 
für die Temperaturfunktion des Standardpotentials: 
  o 2 3 4 1i (T) A B T C T ln(T) D T E T F T G T
P                             (2.10) 
Die Berechnung der minimalen freien Enthalpie auf Basis der Gleichung (2.4) erfordert die 
Kenntnis aller chemischen Potentiale der im betrachteten System vorhandenen Komponenten 
oder Stoffe. Unter diesem Aspekt resultiert für die molare freie Enthalpie einer realen 
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G RT x ln
 
'  J¦                                      (2.14) 
¨MGid (Gl. 2.13) stellt das ideale Verhalten bei Mischungsvorgängen dar, welches nur 
entropisch bestimmt ist. Die größtmögliche Unordnung im System wird aufgrund der 
statistischen Verteilung der Komponenten und fehlender Wechselwirkungen zwischen ihnen 
erreicht.  
Abweichungen vom idealen Verhalten werden durch den Aktivitätskoeffizienten Ȗ wieder-
gegeben, der sowohl von der Temperatur als auch von der Zusammensetzung abhängt und 
attraktive (Ȗ < 1) oder repulsive (Ȗ > 1) Wechselwirkungen zwischen den Komponenten 
anzeigt. Im Falle der molaren freien Mischungsenthalpie (Gl. 2.11) wird die Abweichung vom 
idealen Verhalten durch den letzten Term repräsentiert. ¨MGE (Gl. 2.14) wird auch als 
Exzesswert bezeichnet und kann nur schwer theoretisch berechnet werden. Das einfachste 
Modell ist der semiempirische Ansatz nach REDLICH-KISTER-MUGGIANU [186]: 
   E i 1M i i i
i 1





'   ¦                               (2.15) 
Der Wechselwirkungskoeffizient LQ beschreibt die temperaturabhängigen binären Wechsel-
wirkungen. Im Regelfall wird deshalb die Reihenentwicklung der Gleichung (2.15) bei 
Q = 2 - 3 abgebrochen. Für höhere Systeme gilt der REDLICH-KISTER-MUGGIANU-Ansatz nur 
unter der Annahme, dass die höherwertigen Wechselwirkungen in Bezug auf die binären 
bedeutend kleiner sind. 
Die Temperaturabhängigkeit des Wechselwirkungskoeffizienten kann im einfachsten Fall mit 
Gleichung (2.16) ausgedrückt werden. Die Parameter aQ können als Exzessenthalpie bzw. bQ 
als negative Exzessentropie gedeutet werden. 
L (T) a b TQ Q Q                (2.16) 
Zuverlässige Angaben zu den Wechselwirkungskoeffizienten sowie weiterer für thermo-
dynamische Berechnungen notwendigen Daten (Bildungsenthalpie, -entropien, Wärme-
kapazität) erfordern experimentelle Untersuchungen.  
Bei Vorhandensein eines großen experimentellen Datensatzes können die thermodynamischen 
Zustandsfunktionen des betrachteten Systems u.a. mittels thermodynamischer Optimierungs-
rechnungen ermittelt werden. Die bekannteste thermodynamische Optimierungsmethode stellt 
die CALPHAD-Methode (CALculation of PHAse Diagrams) dar, deren Anliegen die 
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Berechnung von komplexen Zustandsdiagrammen und Modellierung thermodynamischer 
Eigenschaften (weiterer Basisdaten), nicht zuletzt auf Basis experimenteller Stoffgrößen, ist. 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit sind die thermodynamischen Gleichgewichtsrechnungen 
mittels der Software CHEMSAGE [180] und deren „Optimizer“ [187] durchgeführt worden. 
Thermodynamische Standardwerte der reinen Stoffe Lithium und Silicium entstammen SGTE 
(Scientific Group Thermodata Europe)-Daten [188] bzw. der HSC-Datenbank [189]. Experi-
mentelle Stoffdaten wie Wärmekapazitäten, Bildungsentropien und teilweise -enthalpien der 
Lithiumsilicide, die für die thermodynamischen Modellierungen vor 2014 von OKAMOTO 
(1990/2009) [102,109] bzw. BRAGA et al. (1995) [129] noch nicht zur Verfügung standen, wurden 
im Rahmen dieser Arbeit ermittelt (siehe Kapitel 4.2), der Öffentlichkeit 2013 zugänglich 
gemacht [190] und dienten als Grundlage von eigenen Gleichgewichtsberechnungen.  
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Das nachfolgende Kapitel behandelt zuerst die Herstellung der Lithiumsilicide. Es folgt die 
Erläuterung der verwendeten Charakterisierungsmethoden für die synthetisierten Proben. 





Die Synthesen der Lithiumsilicide erfolgten aus den Elementen (Elementsynthese). 
Halbleiterreines Silicium lag in nanodisperser Form vor. Lithium wurde in Form von 
Stäbchen (Schmelzsynthese) oder Folie (mechanisches Vorlegieren) verwendet. In Tabelle 7 
sind die Ausgangsstoffe mit der entsprechenden Reinheit aufgelistet.  
Das verwendete nanodisperse Silicium wurde bereits am Institut für Physikalische Chemie 
hinreichend untersucht [191–193] und entstammt aus einem Pyrolyseprozess von Monosilan 
(Firma JOINT SOLAR SILICON GmbH). Das braune, nanokristalline Siliciumpulver ist 
H-terminiert und besitzt die theoretische Summenformel SiH0.065 [191,192]. Es wurden während 
der Promotionsarbeit zwei verschiedene Chargen verwendet, die am 14.01.09 bzw. am 
18.08.11 aus dem Reaktor der JOINT SOLAR SILICON GmbH entnommen und mechanisch 
verdichtet wurden. Letztere Charge besaß den geringsten Sauerstoffgehalt (< 0.2 %) und 
wurde ab Mitte 2012 ausschließlich für alle Synthesen und Untersuchungen verwendet. Der 
Sauerstoff befindet sich an der Oberfläche der Nanoteilchen. Eine vollständige Vermeidung 
von Oxidation ist durch H-Termination nicht möglich [192,194].   
 
Tabelle 7: Überblick über die Ausgangsstoffe 
Ausgangsstoff Hersteller Reinheit 
nano-Siliciumpulver JOINT SOLAR SILICON GmbH > 0.998 a 
Lithiumstäbchen MERCK KGaA > 0.990 
Lithiumfolie ALFA AESAR > 0.999 
a Die Reinheit wird allein durch den Sauerstoffgehalt bestimmt. 
 
 





Die thermodynamisch stabilen Lithiumsilicide wurden durch Aufschmelzen von Lithium und 
Silicium in einer dafür eigens aufgebauten Reaktionsanlage hergestellt. Der schematische 
Aufbau der verwendeten Reaktionsanlage ist in Abbildung 19 zu sehen. Das Kernstück der 
Reaktionsanlage ist ein aus Quarzglas gefertigtes Strömungsrohr, welches sowohl die 
Präparation der Ausgangsstoffe als auch die eigentliche Synthese unter Schutzgas 
(Ar - Argon) ermöglichte. Eine O2-Absorberkatusche garantierte Sauerstoffgehalte < 1 ppm. 
Bei einem Argon-Strom von 2 l/h war deshalb eine Oxidbildung praktisch ausgeschlossen. 








Zur Herstellung der zwei kongruent schmelzenden Lithiumsilicide (Li13Si4, Li7Si3) wurden im 
entsprechenden stöchiometrischen Verhältnis (inklusive 1-2 % Lithiumüberschuss) Lithium-
stäbchen und nanodispersen Siliciumpulver in einen verschließbaren Tantal-Tiegel (Wand-
dicke 1.5 mm, Deckelhöhe 3 mm) gefüllt, der in das Quarzrohr platziert wurde. Das Quarz-
rohr wurde anschließend in einen Ofen transferiert und mit einem konstanten Argon-Strom 
während der gesamten Synthese gespült. Die Proben wurden mit einer konstanten Aufheizrate 
bis 30 K oberhalb der jeweiligen Schmelztemperatur aufgeheizt und für 3-4 h auf dieser 
Temperatur gehalten. Nach dieser Halteperiode erfolgte eine langsame Abkühlung bis 30 K 
unterhalb des jeweiligen Schmelzpunktes mit einer erneuten Halteperiode von 2-4 h, um 
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abschließend mit 1.0 K/min auf Raumtemperatur abzukühlen. Die Abmessungen der 




Die zwei inkongruent schmelzenden Phasen (Li22Si5/Li21Si5, Li12Si7) wurden durch ein 
mechanisches Vorlegieren und anschließender thermischen Behandlung hergestellt. Für diese 
Prozedur wurden die Lithiumsilicide mit einem exakt eingestellten stöchiometrischen 
Verhältnis von Lithiumfolie und dem nanodispersen Siliciumpulver in einer inerten Argon-
Atmosphäre mithilfe eines ARDENNE-Vibrators (Edelstahlkugel) für 30 min gemahlen. 
Danach wurde die gemahlene Li-Si-Mischung in die verschließbaren Tantal-Tiegel bzw. ins 
Quarzrohr überführt, um der thermischen Behandlung unterworfen zu werden. Die Proben 
wurden mit konstanter Aufheizrate bis 30 K unterhalb der jeweiligen peritektischen 
Temperatur aufgeheizt und für 3-4 h bei dieser Temperatur belassen. Anschließend erfolgte 
eine langsame Abkühlung um weitere 60 K mit einer erneuten Halteperiode von 2-4 h, bevor 
mit 0.7 bzw. 0.8 K/min auf Raumtemperatur abgekühlt wurde. Die Abmessungen der 
angefertigten Tantal-Tiegel erlaubten aufgrund der mechanischen Vorbehandlung und der 
Aufheizung bis maximal 30 K unterhalb der peritektischen Temperatur eine Produktmenge 
von ca. 800 mg pro Ansatz. 
In Tabelle 8 sind die jeweiligen Heizregime aufgeführt, die zur Herstellung der vier thermo-
dynamisch stabilen Lithiumsilicide Anwendung fanden.  
 
Tabelle 8: Heizregime bei der Herstellung der Lithiumsilicide (ࢡ Schmelz- bzw. peritektische Temperatur, 
ࢡx Haltetemperatur, vx entsprechende Heiz- (auf) oder Abkühlrate (ab), tx Haltedauer) 
Verbindung   ࢡ [109] ࢡ1 v1(auf) t1 ࢡ2 v2(ab) t2 v3(ab) 
 °C °C K/min h °C K/min h K/min 





Li13Si4 722 b 750 3.5 690 1.0 
Li7Si3 752 b 780 3.6 720 1.0 
Li12Si7 648 a 610 2.8 550 0.8 









Bis 2013 konnte die Li15Si4-Phase nur auf elektrochemischen Weg hergestellt werden. Eigene 
Syntheseversuche mittels intensiven Mahlen führten jedoch auch zum Erfolg. Hierfür wurden 
stöchiometrische Mengen Lithiumfolie und nanodisperses Siliciumpulver mit einer Edelstahl-
kugel 40 h bzw. mit einer Hartmetallkugel (Wolframcarbid) 12 h mithilfe eines Vibrators 
nach ARDENNE innerhalb einer Ar-gespülten Glovebox gemahlen. Nach jeweils 30-minütigem 
Mahlen mit der Hartmetallkugel, musste für 15 min unterbrochen werden, um der starken 
Erwärmung entgegenzuwirken. Die Abmessungen des kugelförmigen Mahlgefäßes des 




Im Verlauf der Promotionsarbeit wurde die Entdeckung von zwei weiteren Lithiumsiliciden 
publiziert [118,119]. Durch eine Kooperation mit den Autoren, Forscher am Lehrstuhl für 
Anorganische Chemie mit Schwerpunkt Neue Materialien der TU München, standen Li17Si4- 
und Li16.42Si4-Proben für eigene thermodynamische Untersuchungen zur Verfügung. 
Beide Lithiumsilicide wurden aus der Schmelze hergestellt. Als Precursor kamen Lithium-
stäbchen (99.9 %, SIGMA-ALDRICH) und Siliciumpulver (99.999 %, SIGMA-ALDRICH) zur 
Anwendung. Die Reaktionsgefäße bestanden aus Tantal. Bei der Herstellung von Li17Si4 
wurden verschiedene Zusammensetzungen (85-95 at% Li) mit 5 K/min auf 700 °C aufgeheizt, 
eine Stunde bei der Temperatur gehalten und mit 5 K/min auf verschiedene Temperaturen 
abgekühlt, bevor nach einer weiteren Halteperiode von 48 h peritektisch ausgeschiedenes 
Li17Si4 durch langsames Abkühlen oder durch Abschreckung erhalten wurde. Die Synthese 
von Li16.42Si4 geschah aus verschiedenen Ausgangsmischungen, u.a. Li17Si4, die mit 10 K/min 
auf 750 °C aufgeheizt, 30 min bei der Temperatur gehalten und anschließend mit 10 K/min 
auf 500 °C abgekühlt wurden, bevor eine Abkühlung oder Abschreckung auf Raumtemperatur 









Die folgende Tabelle 9 gibt eine Übersicht über die verwendeten Methoden zur Charakte-
risierung der synthetisierten Silicide und die entsprechende Zielstellung. 
 
Tabelle 9: Überblick verwendeter Charakterisierungsmethoden 
Methode Zielstellung 
XRD Reinheit der Silicide 
Lithium-Titration Bestimmung des Lithiumgehalts 
RAMAN-Spektroskopie Identifizierung der Silicide 
TEM Bestimmung der Primärpartikelgröße 




Die Prüfung der synthetisierten Lithiumsilicide auf ihre Reinheit erfolgte primär 
röntgenographisch. Hierfür diente ein BRUKER D2 Phaser Röntgendiffraktometer mit einem 
Lynxeye® Detektor (Cu KD-Strahlung: 1.5418 Å) in BRAGG-BRENTANO-Anordnung. Die 
Röntgenröhrenspannung betrug 30 kV bei 10 mA. Die eingestellte Schrittweite bei der 
Aufnahme der Diffraktogramme lag bei 0.02° (2T) und bei einer Belichtungszeit von 3 s. Zum 
Schutz der luft- und feuchtigkeitsempfindlichen Silicidproben diente eine Abdeckung mit 
einer handelsüblichen Klarsichtfolie aus Polyethylen. Die Präparation wurde stets in einer mit 
Ar-gespülten Glovebox durchgeführt. 
Zur Aufklärung der Strukturumwandlung der Li7Si3-Phase bei tiefen Temperaturen wurde 
zudem ein STOE STADI-P-Diffraktometer in DEBYE-SCHERRER-Anordnung mit einem 
gebogenem Ge(111)-Kristallmonochromator und einem linear-6°-empfindlichen Draht-
detektor am LEIBNIZ-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden (IFW Dresden) 
zur Hilfe genommen. Die nötige Molybdänstrahlung (KD: 0.7093 Å) wurde mit einer 
Generatorspannung von 50 kV bei 30 mA erzeugt. Die Aufnahme erfolgte mit einer 
Schrittweite von 0.01° (2T) und einer Belichtungszeit von 120 s. Die Kühlung der Probe 
wurde mit einem OXFORD CRYOSTREAM 700 mit flüssigem Stickstoff gewährleistet. Das erste 
Beugungsexperiment erfolgte bei 313 K, bevor auf 197 K abgekühlt wurde und weitere 
Messungen aller 10 K bis 237 K durchgeführt wurden. Eine Zeitdauer zwischen einzelnen 
Experimentelles  39 
  
 
Temperaturstufen von 30 min garantierte eine thermische Gleichgewichtseinstellung. Die 




Die Bestimmung der Lithiumgehalte wurde mit einer geringfügig optimierten volumetrischen 
Titration ausgeführt, die in ihrer ursprünglichen Form erstmals von AXEL et al.(1965) [93] 
erwähnt wurde. Die Optimierung bestand dahingehend, dass ca. 10 mg Probe zunächst mit 
1 ml Aceton versetzt wurden, damit die Reaktivität der Lithiumsilicide gegenüber wässrigen 
Medien herabgesetzt wird. Erst danach wurde die Probe in 100 ml 0.01 N Schwefelsäure 
(H2SO4) gelöst. Mit einer automatisierten TITRONIC® Bürette von SCHOTT wurde anschließend 
mittels einer potentiometrischen Rücktitration die unverbrauchte Säure mit 0.01 N Natron-
lauge (NaOH) bestimmt. 
Die verwendete 0.01 N Schwefelsäure bzw. Natronlauge wurden aus kommerziellen 
Standardlösungen (TITRISOL®, Firma MERCK) hergestellt. Vor jeder Titrationsserie wurde die 
Schwefelsäure gegen einen Natriumcarbonat-Standard (MERCK SUPRAPUR®) und die 
Natronlauge gegen die Schwefelsäure auf ihren Titer bestimmt. Der mittlere relative Fehler 




Die synthetisierten Lithiumsilicide wurden mit einem LABRAM HR 800 HORIBA JOBIN YVON 
RAMAN-Spektrometer (Lille, Frankreich) mit CCD-Detektor vermessen. Die RAMAN-
Messungen erfolgten bei Raumtemperatur in einer 180° Rückstreugeometrie mit einer 
Anregungswellenlänge von 532 nm (2.33 eV) eines frequenz-verdoppelten Nd:YAG-Lasers. 
Zum Nachweis, dass die beobachteten RAMAN-Banden von den Lithiumsiliciden herrühren, 
wurden zusätzlich Messungen mit unterschiedlichen Anregungswellenlängen durchgeführt. 
Hierfür diente ein Ar+- (488 nm (2.54 eV)) bzw. ein He-Cd-Laser (442 nm (2.81 eV)). Die 
Fokussierung des jeweiligen Laserstrahls wurde mit einem 20x Mikroskopobjektiv von 
NIKON bzw. eines 50x von OLYMPUS vorgenommen. 
Wegen der Luft- und Feuchtigkeitsempfindlichkeit der Proben wurden geschlossene 
Quarzglasküvetten als Probengefäße verwendet. Weiterhin wurde sorgfältig mit einer 
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maximalen Energiedichte von 8.5-23.5 kW/cm2 justiert und gemessen, um einer möglichen 
thermischen Zersetzung oder laserinduzierter Umwandlung der Probenoberfläche entgegen zu 
wirken.  
Da das Rückstreusignal sehr schwach war, wurden die Messzeiten auf 30 min ausgedehnt, um 




Um die Partikelgrößenänderung im Nanometerbereich, verursacht durch die H2-Sorption der 
entsprechenden Messungen, zu untersuchen, wurden von den Ausgangsstoffen und 
Reaktionsprodukten TEM-Aufnahmen angefertigt. Hierfür stand ein Transmissions-
elektronenmikroskop JEM 2010FEF der Firma JEOL am Institut für Werkstoffwissenschaft zur 
Verfügung. Zur Präparation in der Glovebox wurden 2 mg Probe in 5 ml getrocknetem 
Acetonitril suspendiert. Anschließend wurde die Suspension zur Agglomeratzerstörung in 




Die Morphologie-Untersuchungen der synthetisierten Lithiumsilicide und der Reaktions-
produkte der H2-Sorptionsmessungen erfolgten mit einem bildgebenden FEI HELIOS 
NANOLAB 600i Dualstrahlsystem (FIB/REM) am Institut für Experimentelle Physik. Die 
Proben wurden vor der eigentlichen Messung mit Gold am Institut für Geologie bedampft, um 




Die Messungen der Wärmekapazität wurden aufgrund des großen Temperaturbereiches 
(2-873 K) mit unterschiedlichen Kalorimetern durchgeführt. Die jeweilige Probenpräparation 
erfolgte wiederum in einer Glovebox (Ar). 





Für den Temperaturbereich von 2-300 K stand ein Physical Properties Measurement System 
(PPMS) der Firma QUANTUM DESIGN (QD, USA) am LEIBNIZ-Institut für Festkörper- und 
Werkstoffforschung Dresden (IFW Dresden) zur Verfügung. Das Kalorimetermodul der 
PPMS funktioniert nach dem Relaxationsprinzip, d.h. es wird das Abklingverhalten eines 
kurzen Heizpulses auf die Probe gemessen und ausgewertet [195]. Die Wärmekapazität cp der 
Probe ergibt sich dabei aus der Zeitkonstante des Abklingverhaltens Ĳ, der Wärmekapazität 






   (3.1) 
Weil pulverförmige Proben wegen ihrer schlechten Wärmeleitung bei Relaxationsmessungen 
Probleme bereiten [196], wurden die Lithiumsilicide durch Pressen in Tablettenform gebracht. 
Die erzeugten Pellets mit einer Masse von ca. 10 mg zeigten eine sehr gute Wärme-
leitfähigkeit, die dem metallischen Charakter der Silicide entspricht. Darüber hinaus konnte 
diese Probenform mit geringen Mengen an APIEZON N-Fett sehr gut mit der Probenplattform 
thermisch kontaktiert werden. 
Die Validierung der PPMS erfolgte durch Messungen der Wärmekapazität von hochreinem 
und sauerstofffreiem Kupferpulver. Das Kupferpulver (99.999 %, ALFA AESAR) wurde hierfür 




Im Temperaturbereich 283-353 K wurden die Wärmekapazitäten mithilfe einer Micro DSC II 
(Firma SETARAM, Frankreich) gemessen. Die Hastelloy-Zellen (ca. 1 cm³) wurden mit ca. 
400 mg Lithiumsilicid gefüllt und dem folgenden Temperaturprogramm unterworfen 
(Messung gegen Referenzzelle mit Argon-Atmosphäre). Bei einer vorgegebenen Temperatur 
erfolgte nach einer isothermen Haltezeit von 1 h eine Temperaturerhöhung bzw. -erniedrigung 
um 1 K mit einer Aufheiz-/Abkühlrate von 0.05 K/min. Diese Prozedur wurde für jede 
Temperatur dreimal wiederholt. Aus dem jeweiligen Temperaturanstieg/-abfall resultierte eine 
Wärmestrompeakfläche, die durch Integration bestimmt wurde. Mit leeren Zellen (Leer-
Experiment/Blindversuch) bzw. mit dem Referenzmaterial Saphir (gepulverter Einkristall, 
ALFA AESAR) wurden die Prozeduren in analoger Weise ausgeführt. Die Wärmekapazitäts-
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bestimmung der Lithiumsilicide erfolgte anschließend mit der empfohlenen Referenzaus-
wertung nach NIST [197]:  
i 1 i 1
i i
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wobei ܥ௣ die spezifische Wärme des Lithiumsilicids bei der mittleren Temperatur der 
Temperaturrampe, ti und ti+1 die Start- bzw. Endzeit des resultierenden Wärmestrompeaks 
(HF - heat flow), mRef und mProbe die Masse der Referenz (Saphir) bzw. der Probe (Silicid) 
und ܥ௣ǡோ௘௙തതതതതതതത die Wärmekapazität des Referenzmaterials bei der mittleren Temperatur der 




Mittels der Sensys DSC der Firma SETARAM (Frankreich) wurden die Wärmekapazitäten im 
Temperaturbereich 303-873 K ermittelt. Die Silicidproben (ca. 80 mg) bzw. gepulverter 
Saphir als Referenzmaterial wurden in Edelstahltiegel gefüllt, die durch Einpressen eines 
Nickelrings zwischen Deckel und Tiegel luftdicht verschlossen wurden. Zur Minimierung von 
sogenannten Leereffekten erfolgte durch Schleifen eine Angleichung der Massen von Proben- 
und Referenztiegel.  
Die Messung geschah im Cp-by-step-Regime. Die Temperaturrampen (3 K/min) betrugen 
10 K, die anschließende Haltezeit 30 min. Die gerätespezifische Software CALISTO (AKTS/ 
SETARAM) unterstützt diese Vorgehensweise. Die Auswertung erfolgte auf Grundlage von 
Gleichung (3.2), wobei die Integration der Peakflächen detailliert zur sicheren Festlegung der 
Basislinien mithilfe des Programms TABLECURVE erfolgte. Die Cp-Werte der Referenz Saphir 




Im Hinblick auf kinetische und thermodynamische Eigenschaften des Systems Lithium-
Silicium wurden H2-Sorptionsmessungen durchgeführt, sodass eine Erweiterung von dem 
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binären auf das ternäre System Li-Si-H resultierte. Diese Erweiterung war einerseits auf 
Grundlage der am Institut für Physikalische Chemie vorhandenen Geräte (SIEVERT-Apparatur, 
TG-DSC 111) und Erfahrungen geboten und andererseits eine der wenigen Möglichkeiten, 






Die Untersuchungen der H2-Sorptionseigenschaften mithilfe der SIEVERT-Apparatur basieren 
auf einer volumetrischen Bestimmung der absorbierten Gasmenge nabs in Verbindung mit der 
Zustandsgleichung für ideale Gase (Gl. 3.3). Voraussetzungen sind bekannte Volumina sowie 
exakte Druck- und Temperaturmessungen. Das Grundprinzip der Messung besteht darin, dass 
in einem Dosiervolumen eine bestimmte Gasmenge gefüllt wird, die sich aus ࢡD, VD und pD 
ergibt. Danach wird das Dosiervolumen mit dem sogenannten effektiven Volumen (Proben-
volumen) verbunden. In Abhängigkeit von der Zeit stellt sich der Gleichgewichtsdruck ein. 
abs D eqn n n     (3.3) 
eq D eD D
abs
p (V V )p Vn
RT RT
     (3.4) 
Gleichung (3.4) gilt nur, wenn der Probenraum zuvor vollständig evakuiert war. 
Berücksichtigung fanden außerdem die unterschiedlichen Temperaturen von Dosier- und 
Probenraum sowie der Temperaturgradient der Zuleitung zum Probenraum. 
In Abbildung 20 ist die SIEVERT-Apparatur schematisch dargestellt. Im Rahmen der 
Diplomarbeit PRESCHER [198] wurde diese Apparatur aufgebaut und eine Software für den 
automatischen Betrieb entwickelt. Eine messtechnische und apparative Weiterentwicklung 
und Anpassung der Sorptionsmessungen an die Besonderheiten des Systems Li-Si-H erfolgte 
durch N. JÜRICH im Rahmen ihrer Masterarbeit [153]. 
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Abbildung 20: Schema der verwendeten SIEVERT-Apparatur (VD Dosiervolumen, Ve effektives Volumen, 
Drucksensoren, Thermoelemente), (Grafik wurde mit Genehmigung durch M. Sc. N. JÜRICH ihrer 
Masterarbeit entnommen und bearbeitet [153]). 
 
Vor jeder H2-Sorptionsmessung musste zunächst mit Helium das effektive Volumen Ve 
(Volumen Probenraum - Volumen Probe) bestimmt werden. Dann erfolgten das vollständige 
Evakuieren und das Einstellen der erforderlichen Messtemperatur mittels eines elektrisch 
geheizten Ofens. Alternierend wurde zuerst das Dosiervolumen, programmierbar, mit 
Wasserstoff gefüllt. Nach Verbinden mit dem Probenvolumen (Öffnen des Ventils 1) stellte 
sich zeitabhängig der Gleichgewichtsdruck ein. Diese Zeitabhängigkeit wurde mittels 
Computer registriert. War der Gleichgewichtsdruck konstant, erfolgte die Schließung von 
Ventil 1. Im Dosiervolumen wurde eine neue, höhere H2-Menge eingestellt und danach 
wieder das Ventil 1 geöffnet. Durch Wiederholen dieser Prozedur konnte mit einer 
allmählichen Druckerhöhung im Dosiervolumen die gesamte Absorptionsisotherme und 
anschließend durch Druckminderung die gesamte Desorptionsisotherme schrittweise 
aufgenommen werden. Mithilfe der Software konnte die Schrittweite annähernd eingestellt 
werden. Das schwach reale Verhalten von Wasserstoff wurde mit einer Korrektur A(T) nach 
LEMMON mit berücksichtigt [153]. 
 
pV nRT pA(T)     (3.5) 
 
 





Im Rahmen der Masterarbeit JÜRICH [153] wurden durch Installation von zusätzlichen 
Volumina (steuerbar über V4, V5 in Abbildung 20) das verfügbare Dosiervolumen erweitert 
und damit Messungen im Bereich von Gleichgewichtsdrücken weit unterhalb von 1 bar 
möglich. Des Weiteren erfolgte die Weiterentwicklung der Probenhalter, um den besonderen 
Eigenschaften der Lithiumsilicide gerecht zu werden.  
In Abbildung 21 ist der entwickelte Probenhalter dargestellt. Um die Langlebigkeit der 
Probenhalter zu verbessern, wurde ein separater (austauschbarer) innerer Probenbehälter 
gebaut und verwendet, der die Probe von den anderen Bauteilen trennt. Mittels eines 
Dichtrings aus Edelstahl und einer konischen Verschraubung kann der Probenhalter vakuum- 
und druckdicht verschlossen werden. Eine Edelstahlfritte diente zur Vermeidung der 
Austragung von pulverförmigen Proben infolge des notwendigen Druckwechsels innerhalb 
des Messregimes. Die eigentliche Verbindung mit der SIEVERT-Apparatur wird über einen 
Kugelhahn gewährleistet, der gleichzeitig Probentransport vor und nach den Sorptions-
messungen unter inerten Bedingungen ermöglichte.  
Die genaue Fixierung der Thermoelemente (Auflösung ± 1 K) mittels einer speziellen Ver-
schraubung verhinderte das Verrutschen während der Versuchsvorbereitung und führte zu 
einer zuverlässigen, reproduzierbaren Temperaturmessung. Vier Edelstahlringe führen 
außerdem zu einer wiederholbaren Anordnung der Thermoelemente und garantieren gleich-
zeitig eine homogene Temperaturverteilung über den gesamten Probenhalter. Der Nachweis 
der zuverlässigen Funktion des Probenhalters und der SIEVERT-Apparatur im Hinblick auf 
H2-Sorptionsmessungen erfolgte durch Untersuchungen mit dem Referenzsystem Palladium-




   
 
 
Abbildung 21: Schema des verwendeten Probenhalters (Grafik wurde mit Genehmigung durch M. Sc. N. 




Der Abschluss des Probenhalters mit einem Kugelhahn (oben) ermöglichte einen Transport 
unter Luftausschluss zwischen SIEVERT-Apparatur und Glovebox. Das Befüllen des Proben-
behälters in der Glovebox mit den jeweiligen Lithiumsiliciden bzw. LiH/Si-Mischungen 
erfolgte bis zu einem Füllstand von ca. 2/3 (ca. 70-90 mg). Mittels der konischen 
Verschraubung wurde die Verbindung mit dem Kugelhahn gewährleistet. Das Anziehen der 
Verschraubung mit dem vorgeschriebenen Drehmoment wurde außerhalb der Glovebox 
durchgeführt. Nach den Sorptionsmessungen wurde der Probenhalter in umgekehrter 
Reihenfolge in die Glovebox eingeschleust, sodass die Probe für weitere Untersuchungen zur 
Verfügung stand. 
Die Aufnahme der Absorption-Desorptionszyklen begann nach dem Verbinden des 
Probenhalters (über den Kugelhahn) mit der SIEVERT-Apparatur, mit einem Dichtheitstest und 
der Bestimmung des effektiven Volumens. Nach Vorgabe von Gleichgewichtskriterien, 
maximalem Dosierdruck und Schrittweite erfolgte das Aufheizen auf die entsprechende 
Messtemperatur (450 °C, 475 °C, 500 °C). Alternativ konnte mit der Absorption bzw. 
Desorption begonnen werden, sodass der Ausgangszustand der Probe (Silicid oder Hydrid + 
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Silicium) variabel war. Die schrittweise Aufnahme der Isothermen geschah computergesteuert 
automatisch.  
In der Masterarbeit JÜRICH [153] wurden thermisch hergestellte Lithiumsilicide als Ausgangs-
stoffe eingesetzt, die bekannte Aktivierungs- bzw. Trainingseffekte aufwiesen. Um diesen 
Effekten weitestgehend zu umgehen, wurden die Silicide deshalb zunächst bei p(H2) = 5 bar 
und 500 °C vollständig hydriert. Ein vollständiger Ausschluss des gesamten Effektes wurde 
jedoch nicht erzielt. Bei den auf der Masterarbeit JÜRICH aufbauenden Messungen wurden 
zusätzlich Lithiumhydrid-Silicium-Mischungen (LiH/Si) als Ausgangsstoffe eingesetzt, die 
keine Aktivierungs- bzw. Trainingseffekte zeigten. Die unterschiedlichen LiH/Si-Mischungen 
wurden durch mechanisches Mahlen (10 min) von stöchiometrischen Mengen Lithiumhydrid 
(99.4 % (metal basis), ALFA AESER) und nanodispersen Silicium (Tabelle 7) mittels eines 






Neben den kinetischen und thermodynamischen Untersuchungen im System Li-Si-H mittels 
der SIEVERT-Apparatur sind kalorimetrische Messungen in einem dynamischen Differenz-
kalorimeter TG-DSC 111 (Firma SETARAM) durchgeführt worden. Dieses Wärmefluss-
kalorimeter verfügt über die Möglichkeit, Sorptionsmessungen bei isobarer oder isothermer 
Prozessführung kalorimetrisch im Bereich von 30 bis ca. 750 °C und p = 0 bis 50 bar zu 
verfolgen. Hierfür stehen eine Druckmesseinheit, ein H2-Vorratsraum und spezielle Druck-
zellen zur Verfügung. Der verwendete Wasserstoff wird über eine O2-Absorberkartusche 




Wie in Abbildung 22a dargestellt, bestehen die Druckzellen aus einem Zellenkopf, einem 
Gaszuleitungsrohr (Kapillare), einem Stabilisierungs- und einem Verbindungsstück mit einer 
Zuleitung für eine Ofenspülung (Argon). Der Zellenkopf ist ein verschließbarer Tiegel, der 
wie klassische DSC-Tiegel mittels eines Nickelringes luftdicht verschlossen wird. Die 
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kommerziellen Druckzellen der Firma SETARAM (Frankreich) mit der azentrischen 
Anordnung des Gaszuleitungsrohres bedingte eine Optimierung der Druckzellen. Der Grund 
ist in der Behandlung mit Säure (HNO3/H2O im Verhältnis 1:3) nach erfolgten Messungen zu 
sehen, um den Nickelring im Zellenkopf aufzulösen. Durch den Säureeinsatz löste sich nicht 
nur das Nickel, sondern auch die Lötstelle, sodass eine erneute Verwendung der Druckzelle 
oftmals nicht möglich war. Durch die zentrische Anordnung und eines zentrischen 
Verbindungsrohres, indem das Lot zur Fixierung des Gaszuleitungsrohres mit Zellenkopf 
hineinlaufen konnte, wurde die mehrmalige Verwendung der Druckzellen (Abbildung 22b) 
ermöglicht. 
Innerhalb des verschließbaren Tiegels (Zellenkopf) befindet sich ein kleinerer Edelstahltiegel, 
der die Probe enthält und mit einem Deckel mit Loch abgedeckt wird (Abbildung 22c). Das 
Loch gestattet den Gasaustausch mit der Probe während der Sorptionsmessung. Auf Tantal als 
Material für den inneren Tiegel wurde aufgrund der Reaktion dieses Materials mit Wasser-
stoff [199] bei den Messungen verzichtet. Solange unterhalb der Schmelztemperaturen der 
Silicide die H2-Sorptionsmessungen durchgeführt wurden, traten keine Probleme in Form von 
undefinierten Reaktionen mit dem Tiegelmaterial Edelstahl auf.  
 
 
Abbildung 22: Schematische Darstellung der verwendeten Druckzellen (Grafik (a) ist bearbeitet und mit 




Aus isobaren TG-DSC-Messungen resultierten Desorptionstemperaturen (Aufheizen) und 
Absorptionstemperaturen (Abkühlen). Messungen unter verschiedenen konstanten Drücken 
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ermöglichten die Auswertung auf Basis eines VAN’T-HOFF-Plots. Hierfür wurde u.a. in der 
SIEVERT-Apparatur hergestelltes Lithiumsilicid Li7Si3 bei einem konstanten Druck von 
1.1 bar bzw. 1.5 bar einem definierten Temperaturprogramm unterworfen (Aufheiz-/Abkühl-
rate 2 K/min bzw. 5 K/min). Die Aufheiz- und Abkühlzyklen wurden dabei mehrmals 




Isotherme DSC-Messungen erfolgten in der Weise, dass bei konstanter Temperatur in 
möglichst kurzer Zeit (< 2 s) ein definierter Druckwechsel in der Messzelle (Drucktiegel) 
erzeugt wurde. Durch alternierende Druckerhöhung und -erniedrigung konnten Absorption 
und Desorption zyklisch wiederholt und kalorimetrisch detektiert werden. 
Derartige Messungen wurden bei 560 °C, 570 °C und 580 °C durchgeführt. Lithiumhydrid-
Silicium-Mischungen (LiH/Si) verschiedener Zusammensetzungen (Li:Si = 1.71:1, 1.71:2, 
2.33:1), thermisch hergestellte Silicide (Li13Si4, Li7Si3, Li12Si7) und mittels der SIEVERT-
Apparatur synthetisiertes Li7Si3 (jeweils ca. 7-10 mg) wurden mit 5 K/min auf die 
entsprechende Messtemperatur aufgeheizt und anschließend definierten Druckwechseln im 




DSC-Messungen wurden in bekannter Weise zur Bestimmung der Phasenumwandlungs-
temperaturen und Enthalpien von den synthetisierten Siliciden genutzt. Die Aufheiz- bzw. 
Abkühlraten waren 2 K/min bzw. 5 K/min. Innerhalb einer Ar-gespülten Glovebox wurden 
Probenmengen von ca. 30 mg Silicid in einen Edelstahltiegel gefüllt und mit einem Deckel 
und Nickelring luftdicht verschlossen. Aufgrund der Reaktivität der geschmolzenen 
Lithiumsilicide gegenüber vieler Tiegelmaterialien [101], wie zum Beispiel auch Edelstahl, 
wurde jeweils nur ein Aufheizzyklus bis zur Schmelztemperatur der Verbindungen durch-
geführt und die Probe anschließend verworfen. Versuche mit speziell gefertigten Tiegeln aus 
Tantal schlugen fehl, weil die Tiegel unter inerten Bedingungen (Glovebox) nicht luftdicht zu 
verschließen waren. 
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Das nachfolgende Kapitel beinhaltet die Charakterisierung der untersuchten Lithiumsilicide 
und stellt die Ergebnisse der thermodynamischen und kinetischen Untersuchungen vor. Die 
experimentell ermittelten Werte der Wärmekapazitäten und auf Basis dieser Werte die der 
Bildungsentropien der Silicide werden neben den Bildungsenthalpien, nach der Erweiterung 
des Stoffsystems auf Li-Si-H, dargestellt und diskutiert. Die Neuberechnung des 
Phasendiagramms auf Grundlage der experimentell bestimmten Stoffdaten und neuesten 
Erkenntnissen im System Lithium-Silicium komplettiert das Kapitel fast. Abgeschlossen wird 
das Kapitel durch die experimentellen Untersuchungen zum metastabilen Charakter der 
elektrochemisch relevanten Phase Li15Si4.  
Entgegen der neuesten Erkenntnisse bzw. der Veröffentlichung des Phasendiagramms durch 
BRAGA et al. (2014) [130] wird die Li21Si5-Phase im Rahmen dieser Arbeit überwiegend als 
Mischung Li22Si5/Li21Si5 in Grafiken und Tabellen angegeben, da sie in der vorliegenden 
Arbeit experimentell nicht eindeutig unterschieden werden konnte (Kapitel 4.1). Bei 
thermodynamischen Berechnungen wird jedoch auf Li21Si5 bezogen. Ähnliches gilt für die 
vom Lehrstuhl für Anorganische Chemie mit Schwerpunkt Neue Materialien der TU München 
zur Verfügung gestellten Verbindung Li16.42Si4, obwohl neuere Strukturoptimierungen durch 




Die Lithiumsilicide unterscheiden sich schon durch ihre sichtbaren Eigenschaften wie 
Farbigkeit und Morphologie. Die kongruent schmelzenden Phasen Li13Si4 (grau glänzend) 
und Li7Si3 (violett matt) sind wie Li17Si4 (grau glänzend) und Li16.42Si4 (grau glänzend mit 
violetten Schimmer) aufgrund ihrer Herstellung aus der Schmelze grobkristallin. Die 
inkongruent schmelzenden Phasen Li22Si5/Li21Si5 (grau matt), Li12Si7 (grauschwarz matt) sind 
wegen der mechanischen Vorbehandlung (Mahlen) sehr feinpulverig. Li15Si4 erscheint 
grauschwarz und ist feinpulverig. Die Ausgangsstoffe für diese Phase wurden ebenfalls wie 
die für Li22Si5/Li21Si5 und Li12Si7 mittels eines ARDENNE-Vibrators vorbehandelt, respektive 
präpariert.  





Für die Bestimmung verlässlicher thermodynamischer Daten ist das Vorhandensein 
wohldefinierter Proben im Hinblick auf ihre Reinheit und ihrer Struktur eine entscheidende 
Voraussetzung. Aus diesem Grund wurden die Lithiumsilicide zunächst mit der gebräuch-
lichsten Charakterisierungsmethode von Festkörpern, der Röntgenpulverdiffraktometrie 
(XRD), auf ihre Qualität hin untersucht.  
In Abbildung 23 sind die gemessenen Diffraktogramme (farbige Linien) der vier hergestellten 
thermodynamisch stabilen Lithiumsilicide (Li22Si5/Li21Si5, Li13Si4, Li7Si3, Li12Si7) und den 
zwei vom Lehrstuhl für Anorganische Chemie mit Schwerpunkt Neue Materialien der TU 
München zur Verfügung gestellten Siliciden (Li17Si4, Li16.42Si4) abgebildet. Zum Vergleich 
sind die berechneten Diffraktogramme auf Basis der Datensätze aus der ICSD-Datenbank 
bzw. aus den publizierten Daten [93,118–120,133,146,156] (unten, schwarz) eingetragen. Die 
Übereinstimmung ist in allen Fällen sehr gut, sodass damit die Reinheit der Silicide 
nachgewiesen ist. Die drei charakteristischen Reflexe der Schutzfolie aus Polyethylen sind 
jeweils mit dem Symbol V gekennzeichnet.     
An dieser Stelle sei erwähnt, dass erst die Revision der Struktur von Li13Si4 durch ZEILINGER 
et al. (2013) [156] die vollständige Vergleichbarkeit mit den eigenen experimentellen, 
röntgenografischen Daten dieser Phase ermöglichte. Die bis dahin vorhandenen Vergleichs-
diffraktogramme aus der ICSD-Datenbank (experimentelle Arbeit [94], theoretische Arbeit 
[121]) wiesen immer geringfügige Abweichungen auf. 
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Abbildung 23: Röntgenpulverdiffraktogramme der eigens synthetisierten und der zur Verfügung 
gestellten Lithiumsilicide: oben - experimentelle Diffraktogramme mit Polyethylenfolie (V), unten – 































































































Der Nachweis der exakten Stöchiometrie der synthetisierten Lithiumsilicide erfolgte durch die 
Bestimmung des Lithiumgehalts mittels Titration (Kapitel 3.3.2). Die vier eigens synthe-
tisierten Silicidphasen wurden dieser chemischen Analyse unterzogen. Ergebnisse sind in 
Tabelle 10 zusammengefasst. Li13Si4, Li7Si3 und Li12Si7 zeigen eine sehr gute Überein-
stimmung zwischen den experimentellen und den theoretischen Lithiumgehalten. Nur die 
Ergebnisse der lithiumreichsten Phase (Li22Si5/Li21Si5) weisen einen deutlich größeren 
Messfehler auf, der auf die stöchiometrische Variabilität dieser Phase hinweist, wie dies 
bereits in der Literatur berichtet wurde [93,120]. Weiterhin verhindert die Wiederholbarkeit 
dieser Analysenmethode von nur ± 2 % eine eindeutige Entscheidung über die Zuordnung zu 
einer bestimmten Phase der möglichen bekannten Silicide Li17Si4, Li22Si5, Li21Si5 oder 
Li16.42Si4. Li17Si4 liegt zum Beispiel stöchiometrisch genau zwischen Li22Si5 und Li21Si5, 
Li16.42Si4 liegt nicht weit genug davon entfernt, um es bei gegebenem Fehler eindeutig zu 
bestimmen. Aus diesem Grund wird an dieser Stelle auf eine Diskussion der exakten 
Stöchiometrie verzichtet und auf die geringen Unterschiede in den jeweiligen thermo-
dynamischen Daten hingewiesen, auf die in dieser Arbeit noch eingegangen werden wird 
(Kapitel 4.4).  
Andere erprobte Analysenmethoden, wie die optische Emissionsspektroskopie (ICP-OES) 
lieferten keine genaueren Analysenergebnisse (ebenfalls ± 2 %,  nicht dargestellt). Die Pro-
blematik liegt hauptsächlich im quantitativ unvollständigen Aufschluss der Proben und nicht 
an der Methode selbst. Lithiumsilicide lassen sich nur sehr schlecht aufschließen (amorphe, 
unlösliche Silicium- [200,201], Silikat- bzw. undefinierte Silanbildung [202]) bzw. sind unlöslich 
oder nur sehr langsam und unvollständig löslich, wie beispielsweise unter Verwendung von 
Chloroform oder Ethanol als Lösungsmittel. Zudem ist das explosive Verhalten bei Kontakt 
mit wässrigen Medien (Wasser, Methanol) sehr nachteilig.  
Die Titration bietet weiterhin den Vorteil, dass sie im Gegensatz zu anderen Methoden, auch 
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Tabelle 10: Resultate der chemischen Analyse der synthetisierten Lithiumsilicide 
Phase wt% Li (exp.) wt% Li (theo.) 
Li22Si5/Li21Si5 
51.2 ± 0.4 52.1 (Li22Si5) 
50.9 (Li21Si5) 
51.5 ± 0.4 
51.9 ± 1.0 
52.2 ± 0.4 
Li13Si4 
44.5 ± 0.2  
44.5 44.5 ± 0.8 
44.7 ± 0.5 
Li7Si3 
36.4 ± 0.3  
36.6 36.5 ± 0.1 
36.6 ± 0.2 
Li12Si7 
29.7 ± 0.3  
29.8 29.7 ± 0.5 





Die Festkörper-NMR ist die bevorzugte spektroskopische Methode zur Charakterisierung von 
Festkörpereigenschaften (Bindungszustände, quantitative Speziesanteile). Sie liefert beispiels-
weise eine Möglichkeit der Unterscheidung einzelner Lithiumsilicide aufgrund ihrer 
unterschiedlichen magnetischen Eigenschaften [123–126,128,203–205]. Ein effektiver Zugriff auf 
diese Methode war aber nicht gegeben.  
Es ist bekannt, dass mithilfe der RAMAN-Spektroskopie charakteristische Schwingungsmoden 
(optische Phononen) zu identifizieren sind. Eine Arbeit von STEARNS et al. (2003) [108] zeigt 
am Beispiel des Monosilicids LiSi charakteristische Schwingungsbanden, die auf Si-Si- und 
Si-Li-Schwingungsanteilen zurückzuführen sind. Aufbauend auf diese Arbeit konnte davon 
ausgegangen werden, dass die Schwingungsanteile von der Stöchiometrie der Silicide 
abhängen sollten, was sich zur Unterscheidung der Lithiumsilicide anbot. In Kooperation mit 
dem Institut für Theoretische Physik der TU Bergakademie Freiberg wurden für alle eigens 
synthetisierten Silicide RAMAN-Spektren aufgenommen. In Abbildung 24 sind die RAMAN-
Aufnahmen und in Tabelle 11 die charakteristischen Wellenzahlen der vier synthetisierten 
thermodynamisch stabilen Lithiumsilicide dargestellt.  




Abbildung 24: RAMAN-Spektren der synthetisierten Lithiumsilicide Li22Si5/Li21Si5, Li13Si4, Li7Si3 und 
Li12Si7. Die Aufnahmen erfolgten mit einer Rückstreugeometrie bei Raumtemperatur und einer 
Anregungswellenlänge von 532 nm (2.33 eV). 
 
Tabelle 11: Charakteristische RAMAN-Wellenzahlen der synthetisierten Lithiumsilicide 
Lithiumsilicid RAMAN-Wellenzahl in cm-1 
Li22Si5/Li21Si5 198, 295, 350, 401, 446 
Li13Si4 213, 319, 389, 424 
Li7Si3 389, 434 
Li12Si7 213, 362, 416 
 
Wie auch in Abbildung 24 ersichtlich ist, besitzen Proben mit metallischen Eigenschaften 
bekanntlich ein sehr schlechtes Signal-Rausch-Verhältnis. GUYOT et al. (1998) [206] konnten 
dies an Verbindungen des Typs NaxSiy zeigen. Trotzdem ist zu erkennen, dass einzelne 
Silicide charakteristische RAMAN-Banden besitzen. Die Untersuchungen mit unterschied-
lichen Anregungswellenlängen zeigen, dass die charakteristischen RAMAN-Banden auf 
Phononenschwingungen des jeweiligen Lithiumsilicids zurückzuführen sind. Diese Aussage 
wird exemplarisch am Spektrum von Li7Si3 bestätigt (Abbildung A1, Anhang). Eine 
Abhängigkeit der Doppelbanden bei 389 und 434 cm-1 von der eingestrahlten Wellenlänge ist 
nicht nachweisbar. Das Auftreten der unterschiedlichen Intensitäten weist nur auf lokale 
Inhomogenitäten auf der Oberfläche hin, die eine unterschiedliche RAMAN-Rückstreueffizienz 
Q in cm-1
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besitzen und das Signal-Rausch-Verhältnis verschlechtern. Diesen Sachverhalt konnte bereits 
die Arbeitsgruppe um ALMENDRA et al. (2002) [207] an untersuchten Iridiumsiliciden zeigen. 
Die vier untersuchten Lithiumsilicide unterscheiden sich im Hinblick auf das bisher einzig 
publizierte RAMAN-Spektrum der Lithiumsilicide dahingehend, dass eine dominierende 
Si-Si-Streckschwingung, wie im LiSi bei 508 cm-1, nicht gefunden werden konnte [108]. Die 
theoretischen DFT-Rechnungen weisen auf überwiegend charakteristische Si-Si- bzw. Si-Li-
Schwingungen hin. Einzelheiten sind in der gemeinsamen Publikation mit Angehörigen des 
Instituts für Theoretische Physik der TU Bergakademie Freiberg aufgeführt [208].   
Die teils breiten Banden in Abbildung 24 deuten zudem auf sehr kleine Kristallitgrößen hin. 
Bestätigt wurde diese Folgerung auch dadurch, dass bereits bei einer sehr geringen Erhöhung 
der Energiedichte des Lasers (max. 8.5-23.5 kW/cm2) die Probe zerstört wurde (nicht 
gezeigt).  
Zusammenfassend kann feststellt werden, dass die RAMAN-Spektroskopie eine geeignete 
Methode zur qualitativen Charakterisierung der Lithiumsilicide darstellt. Für quantitative 






Ein Hauptaugenmerk der vorliegenden Arbeit liegt auf der experimentellen Bestimmung von 
Wärmekapazitäten als wichtige thermodynamische Eigenschaft über einen sehr großen 
Temperaturbereich (2-873 K). Die existierenden thermodynamischen Berechnungen im 
System Lithium-Silicium beruhen auf unzuverlässigen experimentellen bzw. nicht vorhan-
denen Wärmekapazitätsdaten. Die Verwendung von Näherungen, wie der NEUMANN-KOPP-
Regel, ist zum Beispiel mit großen Unsicherheiten und Unstimmigkeiten zwischen experi-
mentellen und kalkulierten Phasengleichgewichten verbunden. In Abbildung 25 wird die 
Problematik exemplarisch für Li7Si3 dargestellt. 




Abbildung 25: Wärmekapazitäten für Li7Si3: experimentell bestimmt (Ɣ), abgeschätzt nach NEUMANN-
KOPP (x) und aus DFT-Rechnungen (¨) (DFT-Daten wurden von Herrn GRUBER vom Institut für 
Theoretische Physik zur Verfügung gestellt). 
 
Die Wärmekapazitäten nach der additiven NEUMANN-KOPP-Regel (x) (Abbildung 25) sind ca. 
5 % zu hoch und tendieren zu größeren Unsicherheiten oberhalb der Schmelztemperatur von 
reinem Lithium (453.7 K). Das Problem liegt darin begründet, dass oberhalb dieser 
Schmelztemperatur ausschließlich mit Cp-Werten des flüssigen Lithiums gerechnet wurde. 
Das ist jedoch unrealistisch, weil Lithium im Lithiumsilicid in fester Form vorliegt. Die 
Wärmekapazitätswerte aus DFT-Rechnungen (¨) liegen allesamt zu niedrig und beschreiben 
nicht den Phasenübergangspeak bei ca. 220 K. Die Differenz, vor allem bei höheren 
Temperaturen, liegt darin begründet, dass in den DFT-Rechnungen keine anharmonischen 
Beiträge eingehen. Die Ergebnisse der DFT-Rechnungen entstammen den Arbeiten von Herrn 
GRUBER vom Institut für Theoretische Physik der TU Bergakademie Freiberg, der im Rahmen 
seiner Promotionsarbeit sich mit theoretischen Rechnungen im System Lithium-Silicium 
befasst. Einzelheiten der Rechnungen können dieser Arbeit (in Bearbeitung, 2015) ent-
nommen werden. 
Die experimentellen Ergebnisse der Wärmekapazitätsmessungen der vier hergestellten 
thermodynamisch stabilen Lithiumsilicide (Li22Si5/Li21Si5, Li13Si4, Li7Si3, Li12Si7) und der 
zwei (Li17Si4, Li16.42Si4), die von Herrn ZEILINGER vom Lehrstuhl für Anorganische Chemie 
mit Schwerpunkt Neue Materialien der TU München zur Verfügung gestellt wurden, sind in 
Abbildung 26 grafisch dargestellt.  
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Abbildung 26: Temperaturverlauf der Wärmekapazitäten zwischen 2-873 K: (a) Li22Si5/Li21Si5 (molarer Bezug auf Li21Si5), (b) Li13Si4, (c) Li7Si3, (d) Li12Si7, 
(e) Li17Si4 und (f) Li16.42Si4. Temperaturbereich: 2-300 K (Ɣ) PPMS Daten, 283 - 353 K (x) Micro DSC Daten, 303 - 873 K (¨) Sensys DSC Daten (bei Li17Si4 und 
Li16.42Si4 ab 283 K gemessen). 
T in K















































































































































































































































































































(a) Li22Si5/Li21Si5 (b) Li13Si4 (c) Li7Si3
(d) Li12Si7
(e) Li17Si4 (f) Li16.42Si4
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Die mit den unterschiedlichen Kalorimetern ermittelten Werte ergeben widerspruchsfreie 
Temperaturfunktionen. Die Abweichungen in den überlappenden Temperaturbereichen sind 
nicht größer als der angegebene Messfehler von ± 2 %. Die in der Abbildung 26 (Bild-in-
Bild) dargestellten relativen Abweichungen der experimentellen Werte von den gefitteten 
Wärmekapazitätsdaten belegen dies. Die Wärmekapazitätsdaten sind auf die jeweilige Anzahl 
der Atome je Mol Formeleinheit bezogen (mol Atom). Damit resultiert eine bessere 
Vergleichbarkeit von Daten der verschiedenen Phasen. Ein Vergleich auf dieser Basis zeigt 
keine signifikanten Unterschiede auf; geringe Abweichungen sind lediglich auf unter-
schiedliche Kristallstrukturen zurückzuführen (Kapitel 2.2.3).  
Die Präzision der kalorimetrischen Messungen wurde mit Messungen an Referenzproben 
überprüft. Ein gepresstes Kupferpulver-Pellet kam bei der PPMS (2-300 K) und pulverisierter 
Saphir bei der Micro DSC II (283-353 K) bzw. der Sensys DSC (303-873 K) zum Einsatz. In 
Abbildung 27a sind die erhaltenden Wärmekapazitäten für das Kupfer-Pellet und deren 
Abweichung von Referenzdaten [209–212] dargestellt. Eine Genauigkeit von ± 2 % für die 
Temperaturen von 20-300 K, aber auch die Abweichung von bis zu maximal 8 % (bei 6 K) 
unterhalb von 20 K kann ausgewiesen werden. Die Saphir-Messungen mit der Sensys DSC 
erfolgten ohne Referenzprobe (Cp-by-step; Kapitel 3.4.3) und weisen auf keine syste-
matischen Abweichungen von empfohlenen NIST-Referenzwerten [197] hin. Die relative 
Abweichung liegt unter 2 % (Abbildung 27b, Bild-in-Bild). 
 
Abbildung 27: Wärmekapazitäten von (a) Kupferpulver-Pellet (experimentell (Ɣ), Referenzdaten [209–212] 
(durchgezogene Linie)) im Bereich 2-300 K. Die gestrichelte Linie repräsentiert die DULONG-PETIT-Regel: 
3nR = 24.94 J/(K·mol). (b) gepulverter Saphir (experimentell (Ɣ,Ŷ,ż,x), NIST-Referenzdaten [197] (durch-
gezogene Linie)) im Temperaturbereich 303-873 K. 
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Der Temperaturverlauf der Wärmekapazitäten des Li13Si4 (Abbildung 26b) und Li12Si7 
(Abbildung 26d) zeigen den typischen sigmoidalen Verlauf ohne Hinweise auf eine 
Phasenumwandlung im untersuchten Temperaturbereich. Dieses Ergebnis entspricht nicht 
dem von DUPKE et al. (2012) [203], die für Li13Si4 eine Phasenumwandlung bei 146 K fanden. 
Des Weiteren geben sie zwei Phasenumwandlungen für Li7Si3 bei 220 K und 235 K an. Die 
Wärmekapazitätskurve (Abbildung 26c) zeigt dagegen nur eine einzige Phasenumwandlung 
mit einem Maximum bei 216.5 K, die eine kleine Umwandlungsenthalpie ¨TH von 
67.1 J/(mol Atom) bzw. -entropie ¨TS von 0.31 J/(K·mol Atom) aufweist. Diese geringen 
Umwandlungsgrößen sind offensichtlich nur mit einer Verschiebung einzelner Atome 
innerhalb des Kristallgitters verbunden. In Kapitel 4.2.4 wird diese Umwandlung mithilfe von 
temperaturabhängigen röntgenografischen Messungen näher charakterisiert. 
Der ausgeprägte Peak in der Wärmekapazitätskurve von Li17Si4 (Abbildung 26e) bei ca. 
800 K spiegelt eine Phasenumwandlung wider, deren Enthalpie ¨TH = 805 J/(mol Atom) 
beträgt und mit Ergebnissen eigener thermodynamischen Rechnungen und DSC-Aufnahmen 
vergleichbar ist. Im Kapitel 4.4 werden Ursachen, die zu dieser Umwandlung führen, mit 
weiteren Untersuchungen vertieft.   
Weiterhin fällt beim Li22Si5/Li21Si5 (Abbildung 26a, ab 773 K), Li17Si4 (Abbildung 26e, ab 
780 K) und Li16.42Si4 (Abbildung 26f, ab 830 K) der starke Anstieg der Wärmekapazitäten bei 
höheren Temperaturen auf. Dies ist jeweils dem Beginn eines peritektischen Übergangs 
zuzuordnen. Im Allgemeinen kann dieser Verlauf durch die thermische Bildung von 
Defektstellen beschrieben werden, die mit einem Energieverbrauch bzw. einer Exzess-
wärmekapazität verbunden ist. Im einfachsten Fall kann diese überschüssige Wärmekapazität 
mit SCHOTTKY-Punktdefekten im thermischen Gleichgewicht nach folgenden Gleichungen 
beschrieben werden [213,214]:     
dHn C exp
N RT
'§ ·  ¨ ¸© ¹




( H) HC C exp
RT RT
' '§ ·'    ¨ ¸© ¹
            (4.1) 
n/N … Defektmolenbruch (= xdefekt), ¨dH … Defektbildungsenthalpie, C … Konstante 
Die Gleichung (4.1) für die Überschusswärmekapazität wurde zu der Polynom-Funktion 
(Gl. 4.6) hinzugefügt. Die erfolgreichen Ausgleichsrechnungen mit Korrelationskoeffizienten 
von 0.9974 (Li22Si5/Li21Si5) bzw. 0.9949 (Li16.42Si4) in diesem Temperaturbereich bestätigt 
die Annahme des SCHOTTKY-Modells (siehe weiter unten). Bei Li17Si4 wurde wegen des 
Phasenumwandlungspeaks bei ca. 800 K nicht das Modell verwendet, weil der Phasen-
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übergang zu einer neuen festen Phase und Schmelze diese Berücksichtigung nicht gestatten 
(siehe Kapitel 4.4). 
Um eine genaue mathematische Beschreibung der experimentellen Wärmekapazitätsdaten im 
Rahmen des experimentellen Fehlers zu erzielen, wurde der Temperaturbereich von 2 bis 
873 K in vier Intervalle unterteilt und die Wärmekapazitäten Cp(T) mit etablierten Polynom-
Funktionen angefittet. Die angewandten Cp(T)-Funktionen mit den korrespondierenden 
Temperaturintervallen sind nachfolgend angegeben (Cp jeweils in J/(K·mol Atom)): 
     0 - 10 K:      







e / T exp e / T
C  a T b T c T d 8.314
exp e / T

    

         (4.2) 
     10 - 50 K:     2 1p
2 3C  a b T c T d T e T f T                 (4.3) 
     50 - 300 K:      2 3 2pC  a b T c T d T e T
               (4.4) 
     300 - 873 K:   2 3 2pC  a b T c T d T e T
               (4.5) 
     300 - 873 K:   2
2
p 28.314 8.314
d e eC  a b T c T  ·exp
T T
  § ·      ¨ ¸ © ¹
  
(für Li22Si5/Li21Si5, Li16.42Si4)  (4.6) 
 
Ergebnisse für die Temperaturen unterhalb von 10 K werden im Kapitel 4.2.3 separat 
beschrieben. 
Aufgrund der Phasenumwandlung bei ca. 216.5 K (Kapitel 4.2.4) war für die Phase Li7Si3 
eine andere Intervalleinteilung notwendig, um den Umwandlungspeak in der Cp(T)-Kurve in 
der Ausgleichsrechnung zu berücksichtigen. Der Phasenumwandlungspeak bei ca. 800 K des 
Li17Si4 ist dagegen so groß, dass eine einfache mathematische Beschreibung nicht möglich ist. 
Das Anfitten der experimentellen Wärmekapazitätsdaten bei Li17Si4 wurde aus diesem Grund 
nur bis 800 K vorgenommen. Die Angabe der Phasenumwandlungsenthalpie beschreibt den 
Peak mit ausreichender Genauigkeit. Als Basislinie für die Integration des Peaks diente das 
Anfitten der Wärmekapazitätsdaten ohne diesen Peak.  
In Tabelle 12 sind die Koeffizienten der Ausgleichsfunktionen, der dazugehörige 
Korrelationsfaktor r² (Bestimmtheitsmaß) sowie der Fitstandardfehler (FitStdErr) für alle 
Temperaturintervalle und Phasen aufgeführt. Im Allgemeinen repräsentieren die Ausgleichs-
funktionen die experimentellen Daten im Rahmen der experimentellen Unsicherheit von 
± 2 %. 
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Das sehr gute Anpassungsergebnis für Li22Si5/Li21Si5 (Abbildung 26a, Tabelle 12) und 
Li16.42Si4 (Abbildung 26f, Tabelle 12) im oberen Temperaturbereich bestätigt hervorragend 
die Gültigkeit des SCHOTTKY-Defektmodells. Aus dem Fitkoeffizient e resultieren die Werte 
für die Defektbildungsenthalpie ¨dH (Li22Si5/Li21Si5: 156.3 kJ/(mol Atom), Li16.42Si4: 
284.3 kJ/(mol Atom)) (Gl. 4.1). Die Enthalpiewerte der Defektbildungen entsprechen dabei 
vergleichbaren, publizierten Werten von Mg2Si [215]. Mithilfe des SCHOTTKY-Modells kann 
der Defektmolenbruch für beide Phasen berechnet werden. Bei beispielsweise 830 K ergibt 
sich ein Wert für Li22Si5/Li21Si5 von 0.22 % bzw. für Li16.42Si4 von 0.03 %. Die Defektbildung 
mündet schließlich für beide Phasen in der perikektischen Zersetzung. Die peritektische 
Temperatur ist dabei annährend zur Defektkonzentration umgekehrt proportional. So besitzt 
die Phase Li16.42Si4 eine höhere peritektische Zersetzungstemperatur. Der Temperaturverlauf 
der Defektkonzentration ist in Abbildung A2 (im Anhang) dargestellt. 
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Tabelle 12: Überblick der angefitteten Koeffizienten der Wärmekapazitätsfunktionen (entsprechend den Gleichungen (4.2) bis (4.6)) 
Phase Temperatur-
intervall in K 
a b c d e f r² FitStdErr 
Li22Si5/Li21Si5 
0 - 10 2.1007701e-3 2.9274122e-6 6.0205436e-8 1.5992657e-4 4.7264346  0.9999 5.5179261e-5 
10 - 50 2.0285072 -1.2511276e-1 3.5491052e-3 -1.6016276e-5 4.3840822e1 -1.5247467e1 0.9999 1.0020477e-3 
50 - 300 -1.1446207e1 2.6678986e-1 -7.6242283e-4 8.2255513e-7 5.6470465e3  0.9998 1.217915e-1 
300 - 830 1.806762e1 1.8017048e-2 -1.1041824e5 1.4839591e7 1.5632678e5  0.9974 2.4344951e-1 
Li17Si4 
0 - 10 3.1398503e-3 1.7294938e-6 5.6952764e-8 8.2781112e-4 7.6295645  0.9998 1.7276079e-4 
10 - 50 2.9674304 -1.6290553e-1 4.2442357e-3 -2.0390774e-5 8.3579062e1 -2.5379236e1 0.9999 2.9010555e-3 
50 - 300 -1.2115043e1 2.8183399e-1 -8.5284357e-4 9.8892138e-7 6.1056347e3  0.9997 1.1337147e-1 
300 - 798 1.2636456e1 6.2565978e-2 -1.1121145e-4 8.3946406e-8 -9.7284029e4  0.9933 2.7696983e-1 
Li16.42Si4 
0 - 10 9.8277122e-4 3.2629173e-6 1.020563e-7    0.9993 1.667569e-4 
10 - 50 9.1924622e-1 -7.4684036e-2 2.7315074e-3 -1.0660896e-5 1.0291587e1 -5.1455959 0.9999 2.102906e-3 
50 - 300 -1.3215993e1 3.0234778e-1 -9.4251623e-4 1.1139185e-6 7.3190836e3  0.9999 7.585411e-2 
300 - 870 1.6304999e1 2.156163e-2 1.1587849e3 2.5395847e14 2.8431366e5  0.9949 4.8698536e-1 
Li13Si4 
0 - 10 5.9459676e-4 3.1048376e-5 7.1679836e-9    0.9992 2.660411e-4 
10 - 50 2.5537893e-1 -4.6456016e-2 2.412339e-3 -1.10281e-5 -1.573614e1 1.7397545 0.9999 5.0408541e-3 
50 - 300 -1.0813443e1 2.5676537e-1 -7.0869488e-4 7.2924842e-7 5.7124419e3  0.9998 1.0413678e-1 
300 - 873 1.1482578e1 5.2289251e-2 -6.2328078e-5 3.3865989e-8 -2.8937557e4  0.9956 1.9980235e-1 
Li7Si3 
0 - 10 5.8698794e-4 8.9475043e-6 3.5337888e-8    0.9999 4.6310223e-5 
10 - 50 1.4123927 -1.067278e-1 3.5483161e-3 -1.8321587e-5 1.8852396e1 -8.5178298 0.9999 1.358916e-3 
50 - 190 -5.4386821 1.4819784e-1 7.8227865e-6 -7.2919747e-7 1.4837773e3  0.9999 5.3607006e-2 
190 - 215 2.7410229e4 -2.5997434e2 9.1946255e-1 -1.1472637e-3 -1.1987077e8  0.9981 6.8798952e-2 
215  - 223 -1.9149748e5 2.6157667e3 -1.1905792e1 1.8058851e-2   0.9997 2.1353333e-2 
223 - 873 2.5499093 9.7071531e-2 -1.3405114e-4 6.7776628e-8 8.4381107e4  0.9962 1.5339288e-2 
Li12Si7 
0 - 10 2.0471778e-4 1.3100056e-5 2.7412472e-8    0.9998 6.2548359e-5 
10 - 50 1.0893405 -8.7199822e-2 3.1168367e-3 -1.5120687e-5 1.4290914e1 -6.3867987 0.9999 1.8723452e-3 
50 - 300 -1.031872e1 2.4854592e-1 -6.6509548e-4 6.6500952e-7 4.9093758e3  0.9997 1.2318583e-1 
300 - 873 1.2081861e1 4.5623014e-2 -3.8247951e-5 1.5049669e-8 -3.4270468e4  0.9904 3.1202443e-1 
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Die Wärmekapazitätsdaten im Temperaturbereich von 2-873 K ermöglichen die Berechnung 
der Standardentropien für alle untersuchten Lithiumsilicide auf Basis der bekannten 
Gleichung: 







 ³           (4.7) 
Die Berechnung der Standardentropie S° bei 298.15 K für die verschiedenen Silicide erfolgte 
durch eine analytische Lösung der Integrale der Wärmekapazitätsfunktionen in den jeweiligen 
Temperaturintervallen und anschließender Aufsummierung dieser Werte. Die Ergebnisse sind 
in Tabelle 13 zusammen mit den Standardbildungsentropien ¨BS° aufgeführt. Letztere 
wurden auf Basis von Gleichung (4.8) mit Werten der reinen Elemente ebenfalls für 298.15 K 
ermittelt. Die Standardentropiewerte von Lithium und Silicium entstammen der NIST-
Datenbank [197].  
   
x y
o o o o
B 298 Li Si (298) Li(298) Si(298)S S x S y S'            (4.8) 
Die angegebenen Fehler der Entropiewerte in Tabelle 13 resultieren aus denen der 
Wärmekapazitätsdaten; sind aber durch Integration kleiner als die der Cp-Werte (< ± 1 %).  
Der Bezug der Entropiewerte auf die Anzahl der Atome innerhalb der Lithiumsilicide (pro 
mol Atom) führt wiederum zur Vergleichbarkeit dieser Stoffwerte. Wie entsprechend den 
Eigenschaften von ZINTL-Phasen zu erwarten war, sind die Bildungsentropien negativ. In der 
Tendenz nehmen ihre Werte mit steigendem Siliciumgehalt ab.  
 
Tabelle 13: Überblick der Standardentropien S° und Standardbildungsentropien ¨BS° der Lithiumsilicide 
bei 298.15 K 
Phase S° (298.15 K) S° (298.15 K)  ¨BS° (298.15 K) ¨BS° (298.15 K)  
J/(K·mol) J/(K·mol Atom) J/(K·mol) J/(K·mol Atom) 
Li17Si4 467.7 ± 2.8 22.27 ± 0.13 -102.7 ± 0.6 -4.89 ± 0.03 
Li21Si5 
(Li22Si5) 
572.5 ± 4.7 
(594.5 ± 4.8) 
22.02 ± 0.18  
(22.02 ± 0.18) 
-133.1 ± 1.0  
(-140.3 ± 1.1) 
-5.12 ± 0.04     
(-5.20 ± 0.04) 
Li16.42Si4 467.8 ± 3.3 22.91 ± 0.16 -85.6 ± 0.6 -4.19 ± 0.03 
Li13Si4 380.6 ± 1.5 22.39 ± 0.09 -73.2 ± 0.3 -4.31 ± 0.02 
Li7Si3 225.4 ± 1.5 22.54 ± 0.14 -34.9 ± 0.2 -3.49 ± 0.03 
Li12Si7 423.1 ± 1.9 22.27 ± 0.10 -58.1 ± 0.3 -3.06 ± 0.01 
 
Des Weiteren wurden Standardbildungsentropien bei 690 K berechnet. Für diese Temperatur 
hat DEMIDOV et al. (1988) [216] auf Grundlage von elektrochemischen Messungen auch 
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Bildungsentropien einiger Silicide bestimmt. In Tabelle 14 sind die ermittelten Standard-
bildungsentropien gegenübergestellt. Die Tendenz in Abhängigkeit vom Siliciumgehalt 
stimmt überein, absolut sind die Unterschiede unter dem Gesichtspunkt thermodynamischer 
Gleichgewichtsberechnungen erheblich. Die Ursachen der Differenz muss zuerst in den 
elektrochemischen Messungen gesucht werden. Sie könnte mit strukturellen Defekten 
zusammenhängen, auf die u.a. im Kapitel 4.4 eingegangen werden wird. 
 
Tabelle 14: Vergleich berechneter Standardbildungsentropien ¨BS° der Lithiumsilicide bei 690 K auf 
Basis der experimentellen Daten mit verfügbaren Werten elektrochemischer Messungen von DEMIDOV et
al. (1988) [216] bei 688 K  
Phase ¨BS° (690 K) [diese Arbeit] ¨BS° (688 K) 
[216] 
J/(K·mol Atom) J/(K·mol Atom) 
Li17Si4 -6.28   n.v. 
Li21Si5 -6.35 -13.3 a 
Li16.42Si4 -6.17   n.v. 
Li13Si4 -5.70 -12.2 
Li7Si3 -4.48 -9.4 
Li12Si7 -3.18 -8.7 




Die Wärmekapazität von Metallverbindungen kann weit unterhalb der DEBYE-Temperatur 
(ca. < TD/40) durch die folgende Gleichung näherungsweise beschrieben werden:  
3 5
pC T b T c T ( ...) J              (4.9) 
Der Summand Ȗ·T präsentiert den elektronischen (Cp,e) und b·T3 + c·T5 den Gitter- oder 
Phononenanteil (Cp,l) zur Wärmekapazität. Beiden Anteilen liegen theoretische Modelle 
zugrunde (SOMMERFELD- und DEBYE-Theorie) [214,217–219]. 
Die experimentellen Daten für die vier Lithiumsilicide Li16.42Si4, Li13Si4, Li7Si3 und Li12Si7 
können mittels der Gleichung (4.9) hinreichend genau beschrieben werden. Die Koeffizienten 
der Gleichung (4.9) sind in der Tabelle 12 aufgelistet. In Abbildung 28 sind die Wärme-
kapazitäten unterhalb von 10 K in Abhängigkeit vom Siliciumgehalt grafisch dargestellt. Die 
bestimmten Wärmekapazitäten der Silicide Li22Si5/Li21Si5 und Li17Si4 sind unterhalb von ca. 
7 K auffallend erhöht, sodass ein weiterer Wärmekapazitätsbeitrag in Rechnung gestellt 
werden musste, um diese Daten sinnvoll zu beschreiben. Als geeignet und anpassbar hat sich 
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ein SCHOTTKY-Beitrag (Gitterdefekte) erwiesen, der für diese Silicide unter Berücksichtigung 
der Unsicherheiten der stöchiometrischen Zusammensetzung der Li22Si5/Li21Si5-Phase bzw. 
den sehr verwandten strukturellen Gegebenheiten der Li17Si4-Phase (Kapitel 2.2.3) auch 
physikalisch begründbar ist. Gleichung (4.9) wurde dementsprechend mit dem SCHOTTKY-





e exp(e / T)C d
T exp(e / T)
§ ·
   ¨ ¸
© ¹
               (4.10) 
Die experimentellen Wärmekapazitäten von Li22Si5/Li21Si5 und Li17Si4 konnten auf diese 
Weise (Gl. 4.9 und 4.10) mit einer hohen Präzision beschrieben werden, wie es die 
Abbildung 28 verdeutlicht. Die adjustierbaren Parameter sind in Tabelle 12 aufgeführt. 
 
Abbildung 28: Wärmekapazitäten der Lithiumsilicide im Temperaturbereich 2-10 K. Experimentelle 
Werte sind als Punkte angegeben und die Linien repräsentieren die Fit-Funktionen (Gl. 4.2). 
 
Die Abbildung 29 zeigt den Parameter Ȗ (Tabelle 15) als Beitrag der Leitungselektronen zur 
Wärmekapazität in Abhängigkeit vom Siliciumgehalt. Mit Ausnahme der Phasen Li22Si5/ 
Li21Si5 und Li17Si4 resultiert ein fallend linearer Zusammenhang. Das spezielle Verhalten von 
Li22Si5/Li21Si5 und Li17Si4 wurde unter Berücksichtigung der oben beschriebenen Anomalie 
erwartet. Die möglichen Gitterdefekte sind wahrscheinlich ebenfalls für die Ausnahme-
stellung von Li22Si5/Li21Si5 bzw. Li17Si4 verantwortlich.  
Ausgehend vom metallisch leitenden Lithium besitzen alle untersuchten Silicide einen 
endlichen Ȗ-Wert (Tabelle 15, Abbildung 29), der mit zunehmenden Siliciumgehalt und damit 
T in K
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auch der elektrischen Leitfähigkeit von Li17Si4 zu Li12Si7 abnimmt. Dieses Ergebnis ist in 
Übereinstimmung mit der Literatur [133,146] bzw. Rechnungen von GRUBER et al. (2013) [208]. 
Weiterhin kann durch eine Extrapolation dieser Ergebnisse für die metastabile Phase LiSi eine 
halbleitende Eigenschaft (Ȗ = 0) hervorgesagt werden, die es in zukünftigen Arbeiten 
nachzuweisen gilt.  
 
Tabelle 15: Elektronische Beiträge zur Wärmekapazität (Ȗ) bei Tieftemperatur von Lithium [220] und 
Lithiumsiliciden 
Phase x(Si) Ȗ  in mJ/(K
2·mol Atom) 
[diese Arbeit] GRUBER et al. (2013) [208] 
Li 0.0000 1.63 [220] 1.25 
Li17Si4 0.1905 3.14 - 
Li21Si5(Li22Si5) 0.1923 2.10    0.613 
Li16.42Si4 0.1957 0.983 - 
Li13Si4 0.2353 0.595  0.297 
Li7Si3 0.3000 0.587     0.417 
Li12Si7 0.3684 0.205     0.165 
 
 
Abbildung 29: Elektronischer Beitrag zur Wärmekapazität (Ȗ) der Lithiumsilicide (Die Gerade präsen-




Die Wärmekapazitätskurve von Li7Si3 zeigt bei 216.5 K ein Peakmaximum (Abbildung 26c), 
das offensichtlich mit einer Phasenumwandlung verbunden ist. Der sehr kleine Wert der 
x(Si)
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Umwandlungsenthalpie ließ geringe strukturelle Änderungen erwarten. Zur Aufklärung dieser 
Änderungen wurden röntgenografische Untersuchungen in diesem Temperaturbereich 
durchgeführt (Kapitel 3.3.1). In Abbildung 30 ist ein Ausschnitt aus den Diffraktogrammen 
für verschiedene Temperaturen dargestellt, der das Auftreten von Strukturveränderugen 
innerhalb der Li7Si3-Phase andeutet. Wie bereits in den Grundlagen (Kapitel 2.2.2) 
vorgestellt, gehören die Lithiumsilicide zu ZINTL-Phasen, die durch eine gewisse 
stöchiometrische Phasenbreite charakterisiert sind. SCHNERING et al. (1980) [133] wiesen auf 
Basis ihrer kristallografischen Untersuchungen Li7Si3 eine trigonal rhomboedrische Struktur 
der Raumgruppe Rത͵m (Nr. 166) zu, die in der ICSD-Datenbank in den Stöchiometrien 
Li2.35Si (Datensatz Nr. 87408) bzw. Li2.24Si (Datensatz Nr. 87409) hinterlegt sind. CHEVRIER 
et al. (2010) [121] berechnete aus einer relaxierten Kristallstruktur eine sehr verwandte 
Geometrie. Er wies Li7Si3 eine hexagonale Kristallstruktur (P3212 - Nr. 153) zu, die in der 
ICSD-Datenbank unter der Nummer 167672 zu finden ist. Die publizierten Gitterparameter 
beider Strukturen sind in Tabelle 16 aufgelistet und deren Zusammenhang miteinander in den 
Gleichungen (4.11) bzw. (4.12) festgehalten. Letzteres basiert auf den kristallografischen 
Beziehungen zwischen beiden Strukturen, die den International Tables for Crystallography 
(Volume A) [221] entnommen sind. 
 
Abbildung 30: Ausschnitt der temperaturabhängigen Röntgendiffraktogramme (Mo-Strahlung, DEBYE-
SCHERRER-Anordnung) mit Indizierung zweier Li7Si3-Strukturen innerhalb der Li7Si3-Probe. 
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Tabelle 16: Gitterparameter (in hexagonalen Koordinaten) publizierter Li7Si3-Strukturen (Gitter-
parameter b entspricht bei beiden Strukturen der Länge von a; wird jedoch in hexagonalen Koordinaten 
nicht mit angegeben) 
 Rത͵m (trigonal rhom.) [133] P3212 (hexagonal) [121] 
a in Å 4.435(1) 7.6292 a 
c in Å 18.1340(30) 18.0093 a 
a keine Fehlerangabe in der ICSD-Datenbank 
2P3 12R3m
a 3 a |               (4.11) 
2P3 12R3m
c c|               (4.12) 
 
Ergebnisse der Phasenanalyse auf Basis der Diffraktogrammreflexe (RIETVELD-Verfeinerung 
[222,223] mithilfe des Computerprogramms MAUD [224–227]) sind in Tabelle 17 aufgelistet. 
Demnach konnte der Li7Si3-Phase hauptsächlich die trigonal rhomboedrische Rത͵m-Struktur 
zugeordnet werden. Die hexagonale Kristallstruktur (P3212) liegt als Nebenphase vor. Als 
Verunreinigung wurde in allen Proben Lithiumhydroxid (Raumgruppe P4/nmm (Nr. 129), 
ICSD Datensatz Nr. 26892) mit ca. (14.3 ± 0.5) wt% nachgewiesen. Lithiumhydroxid 
charakterisiert dabei eine oberflächliche Oxidation der Partikel, spielt jedoch aufgrund des 
konstanten Anteils keine weitere Rolle bei nachfolgenden Betrachtungen. Aus diesem Grund 
wurden die Anteile der ermittelten Kristallstrukturen der Li7Si3-Phase auf einhundert Prozent 
normiert (Tabelle 17). 
 
Tabelle 17: Phasenzusammensetzung in Gewichtsprozent wt% innerhalb der untersuchten Li7Si3-Probe  
T in K Rത͵m (trigonal rhom.) in wt% P3212 (hexagonal) in wt% 
197 62.1 ± 0.7 37.9 ± 1.3 
207 63.2 ± 0.4 36.8 ± 0.7 
217 66.0 ± 0.6 34.0 ± 0.7 
227 64.0 ± 0.6 36.0 ± 0.8 
237 64.0 ± 0.6 36.0 ± 0.7 
293 80.0 ± 0.4 20.0 ± 0.5 
 
Aus der Phasenzusammensetzung (Tabelle 17) lassen sich keine eindeutigen Hinweise auf 
eine Umwandlung einer in die andere Phase im relevanten Temperaturbereich um 216.5 K 
ableiten. Der höhere Wert der Rത͵m-Struktur bei 293 K beruht vermutlich auf der Messung 
des Ausgangszustandes, bevor die Probe abgekühlt wurde und es nachweislich zu einer 
Strukturveränderung gekommen ist. 
Die zu den einzelnen Messtemperaturen ermittelten Gitterparameter sind in Tabelle 18 
aufgelistet und deren temperaturabhängiger Verlauf in Abbildung 31 dargestellt. Zusätzlich 
befinden sich in der Tabelle bzw. Abbildung die Gitterfehlpassungen į der einzelnen 
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Gitterparameter, die den prozentualen Änderungen entsprechen, um von der Rത͵m- in die 
P3212-Struktur zu gelangen. Berechnet wird die Gitterfehlpassung [228–230] unter Verwendung 
















                           (4.13)   















                (4.14) 
Die geringe Gitterfehlpassung stellt, aufbauend auf den Ähnlichkeiten beider Kristall-
strukturen und derer transformierter Gitterparameter, einen Hinweis dar, dass eine 
Umwandlung aus der trigonal rhomboedrischen (Rത͵m) in die hexagonale Kristallstruktur 
(P3212) möglich ist. Aufgrund der Ausdehnung mit zunehmender Temperatur verhalten sich 
beide beobachteten Strukturen dahingehend, dass sich der Gitterparameter a vergrößert 
(Abbildung 31a - Bsp. Rത͵m). Gleichzeitig ist entsprechend der Gleichungen (4.11) bzw. 
(4.13) eine konstante Änderung der Gitterfehlpassung von a zu erwarten. Letzteres ist in 
Abbildung 31c und Tabelle 18 zu sehen. Wegen der Wärmeausdehnung ist zudem die 
Zunahme des Gitterparameters c beider Strukturen zu erwarten. Die Untersuchungen zeigen 
jedoch eine signifikante Abnahme dieses Gitterparameters für die Phase mit der Rത͵m-
Struktur ab einer Temperatur von ca. 220 K, bevor die thermische Ausdehnung wieder 
einsetzt (Abbildung 31b). Als Folge davon ändert sich auch die Gitterfehlpassung von c, weil 
die Phase mit der P3212-Struktur dieses Verhalten nicht zeigt (Abbildung 31c). Erwartet 
wurde eine Gitterfehlpassung von c ohne große Änderungen aufgrund der Beziehung beider 
Strukturen zueinander (Gl. 4.12 bzw. 4.14). Ein möglicher Grund für dieses abweichende 
Verhalten ist in der Verschiebung von einzelnen Atomen und Leerstellen zu finden.  
  
Tabelle 18: Gitterparameter (in hexagonalen Koordinaten) beider vorhandener Strukturen innerhalb der 
Li7Si3-Probe und Angabe der Gitterfehlpassung į (ausgehend von der Umwandlung R૜ഥm in P3212) 
 Rത͵m (trigonal rhom.) P3212 (hexagonal) į von 
T in K a in Å c in Å a in Å c in Å a in %  c in % 
197 4.412 ± 0.001 18.083 ± 0.007 7.546 ± 0.002 18.087 ± 0.013 1.26 -0.02 
207 4.413 ± 0.001 18.087 ± 0.004 7.548 ± 0.001 18.094 ± 0.014 1.26 -0.04 
217 4.414 ± 0.001 18.081 ± 0.004 7.549 ± 0.002 18.100 ± 0.010 1.28 -0.10 
227 4.415 ± 0.001 18.058 ± 0.003 7.549 ± 0.002 18.129 ± 0.015 1.28 -0.39 
237 4.416 ± 0.001 18.055 ± 0.004 7.550 ± 0.002 18.145 ± 0.012 1.29 -0.49 
293 4.423 ± 0.001 18.069 ± 0.003 7.565 ± 0.002 18.169 ± 0.016 1.27 -0.55 
 




Abbildung 31: Darstellung temperaturabhängiger Gitterparameter a (a), c (b) und deren Gitterfehl-
passung į (c) der R૜ഥm- zur P3212-Struktur.  
 
Um die möglichen Verschiebungen von einzelnen Atomen und Leerstellen innerhalb der zwei 
gefundenen Strukturen der Li7Si3-Phase zu verstehen, werden die publizierten Kristall-
strukturen herangezogen. Dabei werden die kristallographisch nichtäquivalenten Silicium-
Atome, die im Gegensatz zu den leichteren Lithium-Atomen aufgrund ihres größeren 
atomaren Streufaktors für Röntgenstrahlung eine größere Relevanz aufweisen, näher 
betrachtet. Innerhalb der Rത͵m-Struktur sind alle Si-Atompositionen kristallographisch 
äquivalent und innerhalb der P3212-Struktur gibt es drei nichtäquivalente Si-Positionen 
(farblich hellgrün kenntlich gemacht), die in Abbildung 32 sichtbar sind. Die Li7Si3-Phase, 
unabhängig von deren Kristallstrukturzuordnung, ist durch Si-Dimere entlang der 
[001]-Richtung (Abschnitt 2.2.3.5) charakterisiert. Die Abstände der Si-Dimere untereinander 
unterscheiden sich bei der Rത͵m- bzw. P3212-Struktur dahingehend, dass es in P3212 aufgrund 
lokaler Si-Verschiebungen die drei kristallographisch nichtäquivalenten Si-Atompositionen, 
respektive drei unterschiedliche Si-Dimer-Abstände gibt (Abbildung 32a,b). Die temperatur-
abhängige, kontinuierliche Verschiebung der Si-Dimere entlang der [100]- bzw. [010]-
Richtung wird durch den konstanten Verlauf der Gitterfehlpassung des Gitterparameters a mit 
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ca. 1.3 % wiedergegeben (Abbildung 31c; analog für b in hexagonalen Koordinaten). Die 
Bindungslängen der Si-Dimere entlang der [001]-Richtung in beiden Strukturen unter-
scheiden sich nur geringfügig (Abbildung 32c,d), wodurch konstant und verschwindend 
kleine Gitterfehlpassungen des Gitterparameters c (ca. 0 %) zu erwarten wären. Aufgrund der 
beobachteten Temperaturabhängigkeit des Gitterparameters c (Abbildung 31b) bzw. dessen 
Gitterfehlpassung (Abbildung 31c) ist jedoch eine größere temperaturabhängige Ver-
schiebung der Si-Atome in [001]-Richtung als in [100] bzw. [010] zu erwarten. Mithilfe 
ausgewählter Netzebenen können die Si-Atompositionsverschiebungen röntgenografisch 
verfolgt werden. Äquivalente Netzebenen wie (012) oder (015) können beispielsweise 
herangezogen werden, um die temperaturabhängigen Positionsänderungen der Si-Atome in 
[001]-Richtung zu belegen. Netzebenen wie (101) oder (110) dienen dem Anzeigen der 
weniger auftretenden lokalen (temperaturabhängigen) Verschiebungen in [100]- bzw. [010]-
Richtung. Die ausgewählten Netzebenen sind ebenfalls in Abbildung 32 ersichtlich.  
 
Abbildung 32: Elementarzelle der Strukturen R૜ഥm (ICSD: 87408) und P3212 (ICSD: 167672) bei (a) und 
(b) in [001]-Richtung mit Si-Dimer-Abständen zum nächsten Si-Dimer bzw. in (c) und (d) in [210]-
Richtung mit Si-Dimer-Bindungslängen. Zudem enthalten Abbildung (c) und (d) verschiedene Netzebenen 
(Ɣ Li- Atome, Ɣ Si-Atome (bei P3212 aufgrund drei kristallographisch nichtäquivalenter Si-Positionen drei 
Grüntöne)). 
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Röntgenografische Argumente lokaler Si-Atomverschiebungen erfordern eine genaue 
Betrachtung der aufgenommenen Diffraktogramme im Hinblick auf eine Profilanalyse der 
Beugungslinien. Die Linienprofilanalyse beinhaltet dabei die Bestimmung und Auswertung 
der Linienverbreiterung von Reflexen mit steigendem Beugungsvektor. Die Halbwertsbreite 
FWHM und Integralbreite ȕ sind die zu ermittelnden Größen zur Beschreibung einer 
Linienverbreiterung und liefern üblicherweise Aussagen zu Kristallitgrößen und Mikro-
dehnungen (Gl. 4.15). Mikrodehnungen spiegeln hierbei die Varianz der Netzebenenabstände 
wider, die in Form von Versetzungen, Fehlstellen wie Leerstellen und Zwischengitteratomen 
oder Verschiebungen auftreten können [231–234].  
k 4e sin
D
E    T
O
   (WILLIAMSON-HALL-Plot) [235] (4.15) 
ȕ = Linienintegralbreite, k = Formfaktor der Kristallite, D = Kristallitgröße,           
Ȝ = eingestrahlte Wellenlänge, e = Mikrodehnung, T = Beugungswinkel 
Die Linienanalyse erfolgte mittels eines durch Prof. RAFAJA (Institut für Werkstoff-
wissenschaft, TU Bergakademie Freiberg) bereitgestellten MATLAB-Skripts (xfit). In 
Abbildung 33 sind die Linienverbreiterungen einzelner Reflexe dargestellt. Bei Betrachtung 
der Ergebnisse der Rത͵m-Struktur (Abbildung 33a) fällt auf, dass eine anisotrope Linien-
verbreiterung auftritt, die auf eine große Varianz von ausgewählten Netzebenenabständen 
hindeutet, die nur ausgewählte Atompositionen betrifft. Die betroffenen Netzebenen 
entsprechen den bereits erwähnten (012)- bzw. (015)-Ebenen, die auf temperaturabhängige 
Verschiebungen einzelner Atompositionen hinweisen. Werte anderer Netzebenen (Bsp. (101), 
(110), (107)) zeigen keinen temperaturabhängigen Einfluss. Letzteres deutet, wie oben 
erwähnt, auf überwiegend unveränderte Atompositionen ohne großen Temperatureinfluss hin. 
Die Auftragung der Linienverbreiterung bei der hexagonalen P3212-Struktur (Abbildung 33b) 
zeigt eine annährend isotrope Abhängigkeit, die auf keine große Varianz von 
Netzebenenabständen schließen lässt. Die drei Messpunkte bei 207 K (Ÿ) beruhen 
wahrscheinlich aufgrund eines systematischen Auswertefehlers.  
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Abbildung 33: Linienverbreiterung (ȕ) einzelner Reflexe einer Li7Si3-Probe bei verschiedenen Tempera-
turen: (a) trigonal rhomboedrische Struktur, (b) hexagonale Struktur. 
 
Die Auftragung der temperaturabhängigen Halbwertsbreiten FWHM der Reflexe in 
Abbildung 34 bestätigt lokale Verschiebungen einzelner Si-Atompositionen innerhalb der 
Rത͵m-Kristallstruktur. Entsprechend den diskutierten Netzebenen in Abbildung 32, sind bei 
den geringer betroffenen (101)- und (110)-Netzebenen kaum Veränderungen der Linien-
verbreiterung mit der Temperatur (Abbildung 34) zu sehen, während die von der 
Verschiebung der Si-Atome stärker betroffenen (012)- und (015)-Netzebenen eine starke 
Linienverbreiterung im Temperaturintervall der Phasenumwandlung anzeigen. 
 
Abbildung 34: Temperaturabhängigkeit der Halbwertsbreite (FWHM) einzelner Reflexe der R૜ഥm-
Struktur. 
sin(theta)
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Die umfangreiche Analyse der temperaturabhängigen röntgenografischen Untersuchungen zur 
Erklärung einer Umwandlung, nachgewiesen durch einen Peak in der Wärmekapazitätskurve 
bei 216.5 K, deuten auf das Vorhandensein zweier sehr ähnlicher Kristallstrukturen 
(Rത͵m [133], P3212 [121]) hin und geben Hinweise auf eine strukturelle Phasenumwandlung 
aufgrund von Silicium-Atompositionsverschiebungen. Sehr auffällig sind dabei die tempe-
raturabhängigen Verschiebungen der Si-Atome entlang der [001]-Richtung bei Rത͵m, die 
insbesondere aufgrund der Anomalien in der FWHM der Beugungslinien angedeutet werden 
und auf Instabilität in der Nähe der kritischen Temperatur verweisen. Unterstützende 
theoretische Rechnungen von Verschiebungen von Vakanzen (Leerstellen) innerhalb der 
Strukturen bestätigen die temperaturabhängige Verschiebung von Si-Atomen entlang der 
[001]-Richtung. Details über die theoretischen Rechnungen der Vakanzsituationen sind der 
Dissertation GRUBER (in Bearbeitung, 2015) zu entnehmen. Die Aufklärung der Struktur-
veränderungen bei 216.5 K ist noch nicht vollständig abgeschlossen. Eindeutig nachweisbar 
ist jedoch, dass die Umwandlungsenthalpie bzw. der Peak in der Wärmekapazitätskurve mit 
der Verschiebung einzelner Si-Atome durch die Umordnung von Li-Atomen und Leerstellen 




Die Wärmekapazitäten der sechs untersuchten Lithiumsilicide Li22Si5/Li21Si5, Li17Si4, 
Li16.42Si4, Li13Si4, Li7Si3 und Li12Si7 wurden über einen großen Temperaturbereich (2-873 K) 
bestimmt. Für diesen Zweck wurden drei unterschiedliche Kalorimeter für verschiedene 
Temperaturbereiche (2-300 K, 283-353 K, 300-873 K) eingesetzt. Die Genauigkeit der 
Ergebnisse ist besser als ± 2 % oberhalb von 20 K und steigt maximal auf einen Fehler von 
8 % unterhalb von 20 K. Alle experimentellen Werte wurden mit bekannten Polynom-
Wärmekapazitätsfunktionen in vier zweckmäßigen Temperaturintervallen (2-10 K, 10-50 K, 
50-300 K, 300-873 K) im Rahmen des Messfehlers angepasst. Die Temperaturabhängigkeit 
der Wärmekapazität von Li13Si4 und Li12Si7 zeigt den typischen sigmoidalen Verlauf ohne 
Anzeichen eines Phasenüberganges im untersuchten Temperaturbereich. Für das Li7Si3 wurde 
ein Phasenübergang bei 216.5 K mit relativ kleiner Umwandlungsenthalpie beobachtet und 
mit röntgenographischen Messungen näher untersucht. Die Ergebnisse weisen auf das Vor-
handensein von zwei sehr ähnlichen Kristallstrukturen hin, in denen eine diffusionslose lokale 
Verschiebung einzelner Atome die Enthalpieänderung erzeugt. Die Wärmekapazitäten der 
Phasen Li22Si5/Li21Si5 und Li17Si4 unterhalb von 7 K deuten auf SCHOTTKY-Anomalien hin. 
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Die Cp-Daten bei höheren Temperaturen für Li22Si5/Li21Si5 (> 773 K), Li17Si4 (> 780 K) und 
Li16.42Si4 (> 830 K) kennzeichnen das Auftreten thermisch induzierter Defekte mit gleich-
zeitigen peritektischen Zersetzungen. Ein eindeutiger Phasenübergang konnte für das Li17Si4 
(ca. 800 K/527 °C) quantitativ nachgewiesen werden, der im Kapitel 4.4 diskutiert wird. Die 
Ermittlung der Wärmekapazitäten ermöglichte zudem in einem großen Temperaturbereich die 
Berechnung der Standardentropien und Bildungsentropien der Lithiumsilicide. Die gesicherte 
Kenntnis der Wärmekapazitäten und Entropien erweitert die Datenbasis für thermo-
dynamische Berechnungen im System Lithium-Silicium erheblich. Im Kapitel 4.4 werden 
diese Daten angewandt. 
4.3 WasserstoffǦSorptionsmessungen im System LiǦSiǦH: Kinetische und
thermodynamischeBetrachtungen
 
Im folgenden Kapitel werden Ergebnisse zum System Lithium-Silicium-Wasserstoff 
vorgestellt und diskutiert. Wie bereits in den Grundlagen (Kapitel 2.4) dargelegt, finden 
Lithiumsilicide nicht nur wegen ihrer relativ hohen Energiedichte umfangreiches Interesse als 
Anodenmaterial in Lithium-Ionen-Batterien [236–238], sondern auch aufgrund reversibler 
Sorptionseigenschaften besondere Aufmerksamkeit als Wasserstoffspeichermaterial [175–177]. 
Die reversiblen Reaktionen zwischen Wasserstoff und Lithiumsiliciden ermöglichen dabei die 
Bestimmung gesicherter thermodynamischer und kinetischer Stoffdaten. Die unter diesem 
Aspekt durchgeführten zeitabhängigen H2-Sorptionsmessungen werden sowohl kinetisch 
mithilfe eines Modells als auch umfassend thermodynamisch ausgewertet und diskutiert. 
 
4.3.1 Volumetrische Untersuchungen im System LiǦSiǦH mit der SIEVERTǦ
ApparaturǦAufnahmevonDruckǦZusammensetzungsǦIsothermen
 
Zahlreiche (Übergangs-)Metall-Wasserstoff-Systeme sind Beispiele für die erfolgreiche 
Bestimmung kinetischer und thermodynamischer Stoffdaten aus Druck-Zusammensetzungs-
Isothermen [239–244]. Eine typische Erscheinung ist der unvollständige Umsatz und das 
unterschiedlich ausgeprägte Hystereseverhalten zwischen Absorptions- und Desorptions-
druck. Eine abgeschlossene Erklärung für diese Erscheinung liegt bis jetzt nicht vor (siehe 
Kapitel 2.3).  
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Unter dem Aspekt der Wasserstoffspeicherung in Lithiumsiliciden liegen Ergebnisse von den 
Arbeitsgruppen VAJO et al. (2004) [174] und DOI et al. (2011) [178] vor, auf denen bereits 
detailliert im Kapitel 2.4 eingegangen wurde.  
Die eigenen Messungen der Druck-Zusammensetzungs-Isothermen (PCI - pressure 
composition isotherms) bei 450 °C, 475 °C und 500 °C erfolgten zeitkontrolliert mittels einer 
SIEVERT-Apparatur an zwei verschiedenen Ausgangsproben. Eine war ein wohldefiniertes 
Silicid Li7Si3(ts) (ts - thermisch synthetisiert) und die andere eine Mischung aus Lithium-
hydrid und hochdispersem Silicium im stöchiometrischen Verhältnis Li:Si = 2.33:1, 
entsprechend der Stöchiometrie von Li7Si3. In Abbildung 35 sind die Druck-Zusammen-
setzungs-Isothermen mehrerer Wasserstoffsorptionszyklen bei einer Messtemperatur von 
475 °C dargestellt. Zu beobachten ist der typische Verlauf einer Wasserstoffaufnahme, der 
einen Anstieg des H2-Partialdrucks im System zur Folge hat. Bei dem thermodynamisch 
determinierten Druck beginnt die Umwandlung von Li7Si3 zu Li12Si7 und LiH. Ab diesem 
Punkt besteht entsprechend dem GIBBS-Phasengesetz nur noch ein Freiheitsgrad. Mit der 
Vorgabe einer konstanten Temperatur muss deshalb der Druck konstant bleiben. Erst wenn 
das Li7Si3 vollständig umgesetzt ist, kommt es zum weiteren Druckanstieg bis die zweite 
Hydrierungsreaktion einsetzt und der Druck erneut stagniert. Die zugrunde liegenden 
Reaktionen der zwei mehr oder weniger ausgebildeten Druckplateaus (Stufen) entsprechen, 
wie in den Grundlagen 2.4 beschrieben, folgenden:   
͹଻ଷ ൅ ͸Ǥͷଶሺሻ ֎ ͵ଵଶ଻ ൅ ͳ͵     (R.4) 
  ଵଶ଻ ൅ ͸ଶሺሻ ֎ ͳʹ ൅ ͹      (R.5) 
Der Wasserstoffdruck vor dem Beginn der Reaktionen liegt zunächst ein wenig höher als der 
eigentliche Plateaudruck (Abbildung 35). Dieses Phänomen basiert auf einem Übersättigungs-
effekt, der besonders infolge des größeren Messpunktabstandes bei der Verwendung von 
LiH/Si als Ausgangsmischung (Abbildung 35b) zu sehen ist.  
Die Druck-Zusammensetzungs-Isothermen (Abbildung 35) sind durch eine unterschiedlich 
ausgeprägte Hysterese gekennzeichnet. Die Isothermen beider Proben unterscheiden sich 
dahingehend, dass der Plateaudruck der Absorption fast identisch ist, deutliche Unterschiede 
aber im Desorptionsdruck bestehen. Der identische Plateaudruck der Absorption lässt 
vermuten, dass die dazugehörige Reaktion wahrscheinlich nicht zuletzt aufgrund der 
Feststoff-Gas-Reaktion reversibel und dagegen die Desorptionsreaktion (Feststoff-Feststoff-
Reaktion) mit irreversiblen Anteilen, vermutlich mit zusätzlichen Diffusionspotentialen, 
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verlaufen. Jedoch können nicht allein deswegen pauschal die unterschiedlichen Sorptionsäste 
und schon gar nicht das unterschiedliche Hystereseverhalten bei Verwendung verschiedener 
Ausgangsstoffe erklärt werden. Aus den Ergebnissen der kinetischen Auswertung der 
Sorptionsmessungen im folgenden Kapitel ergeben sich weitere Gesichtspunkte. 
Die Röntgenpulverdiffraktogramme (Abbildung 36) zu den durchgeführten Sorptions-
messungen der Abbildung 35 weisen nur die unterschiedlichen Ausgangsstoffe (1. Li7Si3(ts); 
2. LiH/Si) und das Reaktionsprodukt der Desorptionsreaktion (Li7Si3) aus. Nebenprodukte 
oder Fremdphasen können deshalb ausgeschlossen werden und spielen bei den weiteren 
Betrachtungen keine Rolle. 
  
                              
Abbildung 35: Druck-Zusammensetzungs-Isotherme (PCI) für das System Li-Si-H bei 475 °C: Ausgangsstoffe: (a) Li7Si3(ts) (Li:Si = 2.33:1), (b) LiH/Si (Li:Si = 
2.33:1), (Ɣ Absorption, ż Desorption).     
                                           
Abbildung 36: Diffraktogramme der Ausgangsstoffe und Li7Si3 als Produkt nach den Sorptionszyklen: (a) Li7Si3(ts), (b) LiH/Si);  rot - experimentelle Daten der 
Ausgangsstoffe (V Schutzfolie), blau - experimentelle Daten nach den Sorptionsmessungen von Li7Si3, schwarz - Referenzdiffraktogramm von Li7Si3 [133], zusätzlich 
in (b): gestrichelte Linien repräsentieren die Referenzdiffraktogramme von Si (oben) [155] und LiH (unten) [245]. 
n(H) : n(Li2.33Si)
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Die überwiegenden Modelle [165] zur Erklärung eines Hystereseverhaltens mit unterschiedlich 
ausgeprägten Sorptionsästen gehen von dem Hauptargument der plastischen Verformung 
während der Hydrierung (Absorption) aus. Diese Modelle sind aber nicht direkt auf das 
untersuchte Li-Si-H-System zu übertragen, weil nicht die Diffusion des Wasserstoffs, sondern 
des Lithiums im Silicium bzw. im Lithiumsilicid als geschwindigkeitsbestimmender Schritt 
anzunehmen ist. Somit muss die Bildung bzw. die Zersetzung des Silicids und nicht des 
Hydrids im Mittelpunkt der Betrachtung stehen. Die starke Volumenänderung ist dabei ein 
übertragbares Element.   
Werden die zeitabhängigen Messungen einer formalkinetischen Auswertung unterzogen, so 
ergeben sich interessante Ergebnisse, die mit einem in der Festkörperchemie anerkannten 
Modell konform sind. 
Die formalkinetische Auswertung der Druck-Zeit-Kurven resultierte aus der Annahme einer 
Reaktion 1. Ordnung mit endlichem Stoffumsatz. Der allgemein bekannte Ansatz ist [246]: 




          mit x = p0 - peq   und  xt = p0 - pt             (4.16) 








                (4.17) 
 
      t eq 0 eqp p p p exp kt                   (4.18) 
x = vollständiger Umsatz, xt = Umsatz zur Zeit t; p0= Druck zur Zeit t = 0, pt = Druck zur 
Zeit t, peq = Gleichgewichtsdruck (Plateaudruck) 
Für die Absorption gilt p0 > peq und für die Desorption p0 < peq. 
An Gleichung (4.17) lassen sich die Druck-Zeit-Werte mit einer Korrelation besser als 0.99 
anpassen. In Abbildung 37 sind exemplarisch die ermittelten Geschwindigkeitskonstanten k 
gegen den relativen Wasserstoffumsatz für 475 °C (Ausgangsstoff Li7Si3(ts)) bzw. 500 °C 
(Ausgangsstoff LiH/Si; Li:Si = 2.33:1) aufgetragen. Die Auswertungen bei anderen Tempe-
raturen unter Verwendung beider Ausgangsstoffe weisen reproduzierbar die Abhängigkeit der 
Reaktionsgeschwindigkeit vom Umsatz nach.  
Die Absorptionsgeschwindigkeit der ersten Stufe (Reaktion R.4) erreicht zunächst ein 
Maximum, um zum Ende der ersten Stufe (H:Li2.33Si = 0.67) fast auf Null zu sinken. Die 
Geschwindigkeit der zweiten Stufe (Reaktion R.5) bleibt mit k § 0.01 s-1 (475 °C) bzw. 
k § 0.07 s-1 (500 °C) nahezu konstant auf einem tiefen Niveau. Der Kurvenverlauf ist sehr gut 
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reproduzierbar. Aus der Temperaturabhängigkeit resultiert eine scheinbare Aktivierungs-
energie von ca. 45 kJ/mol. Die kleineren kAbs-Werte der Silicidprobe Li7Si3(ts) gegenüber der 
LiH/Si-Probe (z.B. Werteverhältnis bei 500 °C: 0.5:1) weisen auf einen Teilcheneffekt hin, 
der noch diskutiert werden wird (Abschnitt 4.3.1.3). Die gute Reproduzierbarkeit steht 
offensichtlich mit einem definierten Reaktionspfad im Zusammenhang: Reaktion einer festen 
Phase (Li7Si3) mit einer Gasphase (Wasserstoff) unter Bildung von zwei festen Phasen. Die 
Volumenzunahme führt wahrscheinlich weder zu einer Verspannung noch zu einer stochas-
tischen Rissbildung. 
Die Desorptionsrate kDes (Abbildung 38) ist weniger strukturiert und schlecht reproduzierbar. 
Markant ist das verzögerte Einsetzen der Desorption. Die Umsatzgrenzen zeichnen sich kaum 
ab. Beide Merkmale weisen auf irreversible Anteile in der Desorptionsreaktion hin. Im Mittel 
verläuft die Desorption schneller als die Absorption. 
  
 




Abbildung 38: Desorptionsraten bei 475 °C (a) und 500 °C (b) in Abhängigkeit vom Dehydrierungsgrad. 
n(H) : n(Li2.33Si)
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Die Resultate der kinetischen Untersuchungen lassen den Schluss zu, dass der Verlauf der 
Reaktionsrate in Abhängigkeit vom Verhältnis H:Li2.33Si bzw. vom relativen Wasserstoff-
umsatz nicht mit einer Diffusionskontrolle erklärt werden kann. In Abbildung 39 ist das 
Ausmaß der Schichtbildung und die Volumenänderung schematisiert. Demnach müsste die 
Absorptionsrate kAbs dem parabolischen Gesetz (kAbs = (D·t)1/2) folgend kontinuierlich 
absinken.  
 
Abbildung 39: Schematische Darstellung der Absorptions-/Hydrierungsreaktion. 
 
Eine notwendige andere Betrachtungsweise geht davon aus, dass Lithiumhydride und 
Lithiumsilicide auf Basis des ZINTL-Konzeptes als ionische Verbindungen aufzufassen sind 
(Kapitel 2.2.2). Lithium ist das Kation mit einer partiell positiven Ladung, Wasserstoff und 
Silicium bilden das Hydrid- bzw. das Silicid-Anion. Der ionische Charakter sollte ent-
sprechend der Elektronegativität (Tabelle 19) im Hydrid größer als im Silicid sein. In der 
Kontaktfläche zwischen Silicid und Hydrid kann sich eine elektrische Doppelschicht 
ausbilden, indem Li-Ionen aus dem Silicid in das Hydrid wandern, bis das entstehende 
elektrische Potential gleich der Differenz der chemischen Potentiale ist (Ausbildung eines 
stationären Zustandes). Die Hydridseite wird dann positiv und die Silicidseite negativ geladen 
sein. Im Lithiumhydrid sollte sich deshalb eine Raumladungszone (z.B. nach GOUY-
CHAPMAN [247]) ausbilden, während auf der Silicidseite eine schmale Ladungsschicht  zu 
erwarten ist. Damit sind die Silicidgrenzschicht mit Elektronen und die Raumladungszone mit 
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Tabelle 19: Elektronegativitäten von Wasserstoff, Silicium und Lithium 
Element EN nach ALLRED-ROCHOW / PAULING [150] 
H 2.20 / 2.1 
Si 1.74 / 1.8 
Li 0.97 / 1.0 
 
 
                                               
Abbildung 40: Schematische Darstellung der Ladungsverteilung und des Potentialverlaufs beim Kontakt 
Lithiumsilicid/Lithiumhydrid (Liį+ und Hį- sind bewegliche Spezies; RLZ = Raumladungszone). 
 
Um die Kinetik bei der Absorption bzw. Desorption neben der Berücksichtigung der 
Ladungsverteilung zu beschreiben, müssen zudem die grundliegenden Diffusionseigen-
schaften (Tabelle 20) in den Lithiumsiliciden (LixSiy) und im Lithiumhydrid (LiH) 
berücksichtigt werden. Die Diffusionsgeschwindigkeit von Lithium (Li) im reinen Silicium 
(Si) ist um den Faktor 10 kleiner als in den Siliciden. In den Siliciden ist sie relativ 
unabhängig von der Stöchiometrie. Die Diffusion von Silicium ist dabei vernachlässigbar 
klein. 
In festem Lithiumhydrid ist die Diffusionsgeschwindigkeit des Hydrid-Anions um den Faktor 
2000 größer als die des Lithiumions. Die Diffusionsgeschwindigkeit von Lithium in den 
Siliciden ist größer als die des Hydrid-Anions im Lithiumhydrid. Dies lässt sich zu folgenden 
Aussagen zusammenfassen: 
 
o Im Lithiumhydrid dominiert die Hydrid-Beweglichkeit. 
o Im Silicid dominiert die Lithium-Beweglichkeit. 
o Geschwindigkeitsbestimmend ist die Diffusion im LiH. 
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Tabelle 20: Diffusionskoeffizienten bei 415 °C 
Phase D(Li) in cm²/s D(H) in cm²/s Referenz 
LiH 6.16Â10-12 3.09Â10-9 FUNKE et al. (1968) [248] 
Si (1.67 - 6.56)Â10-8  WEN et al. (1981) [100] 
Li12Si7 (4.85 - 5.44)Â10-7  WEN et al. (1981) [100] 
Li7Si3 (4.16 - 4.96)Â10-7  WEN et al. (1981) [100] 
Li13Si4 (2.88 - 5.01)Â10-7  WEN et al. (1981) [100] 
Li22Si5 a (2.99 - 3.45)Â10-7  WEN et al. (1981) [100] 
a entspricht dem lithiumreichsten Silicid 
 
Unter Berücksichtigung der Ladungsverteilung beim Kontakt Lithiumsilicid/Lithiumhydrid 
und der bestimmenden Diffusionsvorgänge kann die Absorptions- und Desorptionsreaktion 
beschrieben werden. Als Hilfsmittel wird dabei das Modell eines SCHOTTKY-Kontaktes 
Metall/Halbleiter aus der Festkörperphysik angewandt [249,250]. Das (halb)leitende Lithium-
silicid repräsentiert die metallische und das ionisch/halbleitende Lithiumhydrid die halb-
metallische Komponente.  
Bei dem Absorptionsvorgang müssen negative Ladungen und Lithiumionen vom Silicid zum 
Hydrid wandern. Im Sinne eines SCHOTTKY-Kontaktes gehen Elektronen als Majoritätsträger 
vom Metall (Silicid) in den Halbleiter (Lithiumhydrid), wobei eine Verbreiterung der 
Raumladungszone in Form einer Ladungsanreicherung auftritt. Dies entspricht einem 
Übergang in Sperrrichtung. Die Reaktion verläuft zu Beginn schnell und ohne Hemmungen, 
weil das Lithiumsilicid alleine vorliegt und somit nur die Lithiumbeweglichkeit im Silicid 
geschwindigkeitsbestimmend ist. Mit zunehmender Ausbildung der Lithiumhydridschicht 
bildet sich die Raumladungszone aus und es gewinnt die Hydrid-Beweglichkeit an 
Bedeutung, die eigentlich den diffusionsgeschwindigkeitsbestimmenden Schritt bei der 
Absorption darstellt, aber erst mit fortschreitender Absorption sich effektiv auswirkt 
(Abbildung 41). Beide Aspekte erklären den typischen Verlauf der Geschwindigkeits-
konstanten kAbs in Abhängigkeit vom Umsatz (Abbildung 37). Rückblickend kann zudem der 
markante Absorptionsast bei den Sorptionsmessungen und der relativ unabhängige Einfluss 
des Ausgangsmaterials bei der Absorption (Abbildung 35) begründet werden. Der Absorp-
tionsvorgang wird vermutlich nur dann von der Teilchengröße beeinflusst, wenn der 
Teilchendurchmesser in der Größenordnung der Raumladungszone (Ausdehnung 10 nm bis 
1 μm) liegt. 
Bei der Desorption müssen negative Ladungen und Lithiumionen vom Hydrid zum Silicid 
wandern. Im Sinne eines SCHOTTKY-Kontaktes bestimmt dies die Durchlassrichtung. Es tritt 
eine lokale Verarmung der Minoritätsladungsträger (Lithiumionen) auf der Lithiumhydrid-
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seite auf, was zu einer kleineren Barriere führt, wodurch die Elektronen einfacher aus dem 
Halbleiter (Lithiumhydrid) in das Metall (Silicid) übergehen können (Abbildung 41). Dieser 
Effekt wird noch dadurch verstärkt, dass die Hydrid-Beweglichkeit bzw. die Diffusion im 
Lithiumhydrid geschwindigkeitsbestimmend ist. Im Vergleich der Reaktionsraten in 
Abbildung 37 und 38 (ohne Beachtung der Gegebenheiten bei Vorhandensein des alleinigen 
Silicids bei der Absorption) sind die Desorptionsraten kDes größer als die Absorptionsraten 
kAbs, d.h. die Desorption läuft schneller als die Absorption ab. Jedoch haben auch 
Keimbildung, Keimwachstum und die erhebliche räumliche Ausdehnung (Volumen-
expansion) neben der Diffusion Einfluss auf die Reaktionsgeschwindigkeit. Makroskopisch 
drückt sich das sowohl in der größeren Streuung der ermittelten kDes-Werte als auch in der 
schlechteren Reproduzierbarkeit der Desorptionsisothermen (Abbildung 35) aus. 
 




Im vorangegangenen Kapitel wurden die Mechanismen von Absorption und Desorption 
mittels eines Modells auf Grundlage der Ladungsverteilungen und des Einflusses diffusions-
bestimmender Sachverhalte in den beteiligten Lithiumsilicid- und Lithiumhydridphasen mit 
den ermittelten Geschwindigkeitskonstanten aus der kinetischen Auswertung in Einklang 
gebracht. Die unterschiedlichen Reaktionspfade der Sorptionen wurden dabei diskutiert. 
Jedoch wurde angemerkt, dass bei der Desorption verschiedene Effekte berücksichtigt werden 
müssen. Die Komplexität der Desorptionsreaktion ist auch der Grund für die stärker 
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aufgetretende Hysterese bei Verwendung von Li7Si3(ts) im Vergleich zu LiH/Si als Aus-
gangsstoff (Abbildung 35). Zudem wurde bei Verwendung von LiH/Si bereits die theoretische 
Speicherkapazität von 5.0 wt% H2 nach dem ersten Absorptionszyklus erreicht. Bei den 
Sorptionsmessungen mit Li7Si3(ts) sind hierfür einige Zyklen nötig (Abbildung 42). Das 
zunächst stark ausgeprägte Hystereseverhalten verringert sich von Zyklus zu Zyklus. Dieses 
Phänomen wird in der Literatur als Trainingseffekt bezeichnet [163,164]. Die Effekte der 
Aktivierung und die Verringerung der Hysterese können auf die Verringerung der 
Teilchengröße („size-effect“) auf Basis der großen Volumenänderung in den Zyklen 
verstanden werden. Deshalb entstand die Motivation, den Zusammenhang zwischen der 
Größe bzw. Morphologie der Teilchen und der Hysterese mit TEM- und REM-Aufnahmen zu 
untersuchen. 
                        
Abbildung 42: Druck-Zusammensetzungs-Isotherme für die ersten fünf Zyklen bei Verwendung des 
thermisch synthetisierten Li7Si3(ts) ohne vollständige Absorption mit 4 bar für 14 h vor dem ersten 




Es wurden TEM-Aufnahmen von den bei den Sorptionsmessungen eingesetzten thermisch 
synthetisierten Li7Si3(ts)- und LiH/Si-Proben sowie von den jeweiligen Li7Si3-Endprodukten 
angefertigt. Die Li7S3-Proben zeigen im Nanometerbereich eine kettenartige Struktur 
(Abbildung 43b-c). Diese Silicidstruktur ist dabei nicht von der Herstellungsmethode 
n(H) : n(Li2.33Si)




























Ergebnisse und Diskussion              87
  
 
abhängig, sondern wird ausschließlich vom verwendeten nano-Silicium (Abbildung 43a) 
bestimmt. In der Literatur werden viele Herstellungsmethoden von nano-Silicium 
beschrieben. Die Primärpartikel sind dabei fast immer kugelförmig [251–253]. Sie agglomerieren 
zu größeren kugel- [124,254] oder kettenförmigen Gebilden [255]. In erster Näherung besteht das 
verwendete nanodisperse Silicium aus 100 nm großen Ketten, die eine Primäreinzelpartikel-
größe von ca. 10 nm (Abbildung 43a, Bild-in-Bild) aufzeigen [193]. Durch die Interkalations-
bildung mit Lithium blieb die kettenartige Struktur des Siliciums auch im Lithiumsilicid 
erhalten, jedoch vergrößerten sich sowohl die Primärpartikel (20-50 nm) als auch die Agglo-
merate (300-450 nm) geringfügig (Li7Si3(ts) - Abbildung 43b).  
Der von FLANAGAN et al. (1995) [165] und BROOM (2011) [161] beschriebene Zerfall von 
Metallhydriden in immer kleinere Partikel mit steigender Zyklenzahl (Trainingseffekt) konnte 
mittels TEM-Aufnahmen, ausgehend von der thermisch synthetisierten Silicidprobe 
(Li7Si3(ts)), bereits in der Masterarbeit JÜRICH (2012) [153] beobachtet werden. In Abbildung 
43c ist eine Aufnahme vom Li7Si3 nach fünf Wasserstoffsorptionszyklen dargestellt. Sowohl 
die Primärpartikel (10-30 nm) als auch die Agglomerate (100-350 nm) sind kleiner. 
Beim Einsatz von LiH/Si-Mischungen als Ausgangszustand der Sorptionsmessungen sollte 
aufgrund der größeren Oberfläche die Reaktionsgeschwindigkeit erhöht sein. Entsprechende 
Beobachtungen sind für die Systeme Mg-H [256] und Si-H [257] bekannt. Die TEM-Aufnahme 
der zyklisierten LiH/Si-Mischung nach einer Desorption (Zustand Li7Si3) weist keine 
kleineren Partikel aus (Abbildung 43d), sodass sich auf Basis dieser Untersuchungen keine 
Rückschlüsse auf die Hysterese ergeben. Die Morphologie der Teilchen kann aber mit dieser 
Methode gut abgebildet werden.  
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Abbildung 43: TEM-Aufnahmen von Si und Li7Si3: (a) nano-Si (Bild-in-Bild: Primärpartikelgröße) 
(Hinweis: Abbildung (a) wurde mit Zustimmung aus JUNGHANS [193] entnommen und bearbeitet), (b) 
thermisch synthetisiertes Li7Si3(ts) als Ausgangsstoff vor den Sorptionsmessungen, (c) Li7Si3 als Produkt 
der Sorptionsmessungen mit Li7Si3(ts) als Ausgangsstoff, (d) Li7Si3 als Produkt der Sorptionsmessungen 




Für Sorptionsmessungen ist nicht nur der Einfluss der Partikelgröße bekannt [170,171,258], 
sondern auch ein struktureller Aspekt nachgewiesen worden [168,169,172]. Deshalb wurden nach 
den TEM-Untersuchungen REM-Aufnahmen angefertigt, um die Abhängigkeit von der 
Gestalt der Partikeloberfläche nachzuweisen.  
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In Abbildung 44 sind REM-Aufnahmen der eingesetzten thermisch synthetisierten Li7Si3(ts)-
Probe und den jeweiligen Li7Si3-Endprodukten mit jeweils zwei verschiedenen Ver-
größerungen dargestellt.  
Das thermisch hergestellte Silicid besitzt eine relativ glatte Plättchenstruktur. Diese ist sowohl 
im 5 μm- (Abbildung 44a) als auch im 500 nm-Maßstab (Abbildung 44b) zu sehen. Nach 
mehreren Sorptionszyklen ist eine Modifizierung der Oberflächenstruktur erkennbar 
(Abbildung 44c,d). Auf den Plättchen sind kleinere Gebilde entstanden, die die Aussage 
bestätigen, dass mit Sorptionsreaktionen eine geringere Teilchengröße verbunden ist [161,165]. 
Der Trainingseffekt kann ebenfalls mit dieser Oberflächenveränderung erklärt werden [163,164]. 
Hinweise auf einen strukturellen Effekt, der das Ausmaß der Hysterese beeinflusst, ergeben 
sich aus dem Vergleich der erkennbaren Strukturen in den Abbildungen 44c und d 
(Ausgangsstoff: Li7Si3) mit denen in den Abbildungen 44e und f (Ausgangsstoff: LiH/Si). 
Abbildung 44f zeigt verglichen mit der Partikeloberfläche der Li7Si3-Probe (Abbildung 44d) 
eine raue Plättchenstruktur mit vielen Einfurchungen und somit deutlich kleineren Ober-
flächenbestandteilen. Vermutlich bedingt die größere Oberfläche das geringer ausgeprägte 
Hystereseverhalten. Eine ähnliche Beobachtung konnte die Arbeitsgruppe um HUOT et al. 
(1999) [259] bei ihren H2-Sorptionsmessungen im Mg-H-System feststellen. Sie konnten 
zeigen, dass eine unterschiedliche Rauigkeit der Partikeloberfläche eine unterschiedliche 
Ausprägung der Hysterese nach sich zieht. Mit der Erhöhung der Oberfläche bzw. der 
Reaktionsfläche auf dem Partikel geht eine Vergrößerung der Keimbildungsdichte einher, die 
gleichzeitig eine Minimierung der Diffusionslängen impliziert. Diese Erklärung steht 
tendenziell im Einklang mit den beobachteten unterschiedlichen Hystereseverhalten der 
Messungen mit den zwei verschiedenen Ausgangsstoffen im System Li-Si-H.  
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Abbildung 44: REM-Aufnahmen von Li7Si3 vor und nach Sorptionsmessungen: (a),(b) thermisch synthe-
tisiertes Li7Si3(ts), (c),(d) Li7Si3 als Produkt der Sorptionsmessungen mit Li7Si3(ts) als Ausgangsstoff, 
(e),(f) Li7Si3 als Produkt der Sorptionsmessungen mit LiH/Si als Ausgangsstoff (Größenskala: 5 μm in 




Es konnte festgestellt werden, dass die erstmalig durchgeführte formalkinetische Auswertung 
der Druck-Zeit-Kurven der Sorptionsmessungen weitreichende Aussagen ermöglichen, die 
auch Rückschlüsse auf die dynamischen Speichereigenschaften dieser Materialien 
einschließen. Die Reaktionen sind reversibel. Der Reaktionspfad der Absorption ist offen-
sichtlich gut definiert. Demgegenüber stehen die weniger reproduzierbaren Desorptionsraten 
und die weniger ausgeprägten zwei Druckplateaus (Stufen) in den Druck-Zusammensetzungs-
Isothermen, die wahrscheinlich irreversible Anteile in der Desorptionsreaktion anzeigen. 
Absorption und Desorption wurden mittels Ladungsverteilungen und diffusionsbestimmenden 
Gegebenheiten im Lithiumsilicid/Lithiumhydrid in einem Modell betrachtet, das die 
ablaufenden Vorgänge gut erklärt. Die Desorption ist gegenüber der Absorption komplexer. 
Keimbildung, Keimwachstum und die erhebliche Volumenexpansion haben neben der 
Diffusion Einfluss auf deren Vorgänge. Mögliche Teilcheneffekte, die auf das unter-
schiedliche Hystereseverhalten bei Verwendung von Li7Si3(ts) bzw. LiH/Si hinweisen und bei 
der Desorption zudem einen erhöhten Einfluss haben sollten, konnten nicht zweifelsfrei 
nachgewiesen werden, sollten jedoch im Sinne weiterführender Untersuchungen vorgestellt 
werden. Weiterführende TEM- und REM-Untersuchungen könnten noch detaillierte Hinweise 
auf den Einfluss von Teilcheneffekten bzw. Oberflächenmodifizierungen geben. 






In diesem Kapitel steht die thermodynamische Auswertung der Druck-Zusammensetzungs-
Isothermen im Fokus. Das Hauptaugenmerk liegt dabei auf der präzisen Bestimmung der 
Standardbildungsenthalpie ¨BH° der Lithiumsilicide. Es wird gezeigt, dass eine alternative 
Auswertung zur VAN’T-HOFF-Methode zu zuverlässigen Werten für die Bildungsenthalpie 
führt. 
Wie im vorangegangenen Kapitel ausgeführt, sind die Isothermen der Absorptionsreaktionen 
und die daraus resultierenden Plateaudrücke auch bei Verwendung verschiedener Aus-
gangsstoffe im Gegensatz zur Desorption besser wiederholbar und liefern fast identische 
Werte. Die Desorption ist mit irreversiblen Anteilen verbunden, die sich zum Beispiel in der 
geringeren Reproduzierbarkeit der Plateaudrücke widerspiegeln. Die Plateaudrücke des 
Absorptionsastes entsprechen daher wahrscheinlicher den thermodynamischen Gleichge-
wichtsdrücken. Für die thermodynamische Auswertung wurden deshalb nur diese Druck-
werte verwendet. 
Die bisherigen Untersuchungen im System Li-Si-H auf Basis von Druck-Zusammensetzungs-
Isothermen sind von gemahlenen LiH/Si-Mischungen [174] bzw. gemahlenen Li/Si-
Mischungen mit anschließender Hydrierung [178] im stöchiometrischen Verhältnis Li:Si = 
2.5:1 ausgegangen. Das Endprodukt der Desorption entspricht der Phase Li7Si3 und einem 
Überschuss an Lithium. Letzterer fehlt bei den eigenen Messungen. Des Weiteren wurde 
erstmals eine thermisch synthetisierte und genau definierte Li7Si3-Phase eingesetzt und mit 
Messungen an einer LiH/Si-Mischung mit einer exakten Stöchiometrie von Li:Si = 7:3 
(entspricht 2.33:1) verglichen. Die Ergebnisse der Messungen bei 475 °C wurden bereits in 
Abbildung 35 dargestellt.  
Erstmalig konnten zudem die Sorptionsmessungen auf die dritte Stufe (Reaktion R.6) 
ausgedehnt werden. Dazu wurde eine LiH/Si-Mischung im stöchiometrischen Verhältnis Li:Si 
= 3.25:1 eingesetzt, das dem Silicid Li13Si4 entspricht. Messtechnisch bedingten diese 
Untersuchungen die Ausrüstung der SIEVERT-Apparatur mit einem weiteren Drucksensor für 
p < 1 bar mit einer Auflösung von ± 0.1 % vom Messwert. Reproduzierbare und auswertbare 
Ergebnisse konnten für Temperaturen von 450 °C, 475 °C und 500 °C erzielt werden. Resul-
tate der Druck-Zusammensetzungs-Isotherme für 475 °C sind als Beispiel in Abbildung 45 
dargestellt.  
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ଶሺሻ ֎ Ͷ଻ଷ ൅ ͳͳ    (R.6) 
 
Abbildung 45: Druck-Zusammensetzungs-Isotherme bei Verwendung von LiH/Si (Li:Si = 3.25:1, 
entspricht Li13Si4) bei 475 °C (Ɣ Absorption, ż Desorption). 
 
Die in der vorangegangenen Abbildung dargestellten Messwerte sind das Resultat von vier 
Zyklen. Die Reproduzierbarkeit ist u.a. unter dem Aspekt niedriger Drücke hervorragend. Die 
Hysterese ist minimal ausgeprägt und hängt wie bei den vorherigen Beobachtungen der 
beiden anderen Sorptionsreaktionen wahrscheinlich mit dem gewählten Ausgangszustand 
(Mischung von LiH und Si) zusammen. Des Weiteren kann aus der gebundenen Wasser-
stoffmenge (ca. 1.7 wt%) ein vollständiger Umsatz in Bezug auf die stöchiometrische 
Reaktion R.6 abgeleitet werden. 
Wie Abbildung 45 verdeutlicht, konnte der Messzyklus mit der apparativen Erweiterung auf 
die folgende Reaktionsstufe Li7Si3 zu Li12Si7/LiH (Reaktion R.4) ausgedehnt werden. Die 
Plateaudrücke stimmen mit den vorher ermittelten Drücken im Rahmen des Messfehlers 
überein. Unterschiede sind zuerst auf die Drucksensoren zurückzuführen, deren Enddrücke 
(Maximaldrücke) von 200 bar bzw. 1 bar Auswirkungen auf den Messfehler haben. Für die 
thermodynamischen Rechnungen wurden die höher aufgelösten Werte verwendet.  
Die Ausdehnung der Bestimmung von Sorptionsdrücken auf lithiumreichere Silicidphasen 
(Li22Si5/Li21Si5 bzw. Li17Si4) wird aus heutiger Sicht apparatetechnisch nicht möglich sein.   
n(H) : n(Li3.25Si)




























7 Li7Si3 + 6.5 H2 = 3 Li12Si7 + 13 LiH
3 Li13Si4 + 5.5 H2 = 4 Li7Si3 + 11 LiH





Die durch die Sorptionsmessungen (Abbildung 35, 45) bestimmten Gleichgewichtsdrücke/ 
Plateaudrücke peq(H2) bei einer Messtemperatur von 475 °C sind mit denen der Arbeits-
gruppen VAJO et al. (2004) [174] und DOI et al. (2011) [178] in Tabelle 21 aufgeführt. Zudem 
enthält die Tabelle freie Standardbildungsenthalpien aus elektrochemischen Untersuchungen, 
um auch einen Vergleich zu einer anderen Messmethodik zu ziehen. Die Standardbildungs-
enthalpie ist mittels der Gleichungen (4.19) bis (4.23) auf zwei unterschiedlichen Wegen 
berechnet worden. Der direkte Weg besteht aus der Berechnung von 
x y
o
R Li SiG (T)'  aus dem 
Plateaudruck mit Gleichung (4.19). Gemäß des Satz‘ von HESS setzt sich diese Größe additiv 
aus den Standard-GIBBSenergien der beteiligten Reaktionsteilnehmer zusammen. Mithilfe 
dieses Zusammenhangs kann je nach ablaufender Sorptionsgleichgewichtsreaktion (R.4, R.5, 
R.6) die freie Standardenthalpie (Gl. 4.20, 4.21, 4.22) und folgend mit Gleichung (4.23) die 
freie Standardbildungsenthalpie ¨BG°(T) des jeweiligen Silicids berechnet werden. 
x y
eq 2o
R Li Si o
p (H )
G (T) RT ln
p
Q§ ·
'    ¨ ¸¨ ¸© ¹
(4.19) 
12 7 2 12 7
o o o o o
Li Si LiH Si H R Li Si12 7 6G (T) G (T) G (T) G (T) G (T)       ' für R.5  (4.20) 
7 3 12 7 2 7 3
o o o o o
Li Si LiH Li Si H R Li Si
1
7 13 3 6.5G (T) G (T) G (T) G (T) G (T)ª º        '¬ ¼    für R.4 (4.21) 
13 4 7 3 2 13 4
o o o o o
Li Si LiH Li Si H R Li Si
1
3 11 4 5.5G (T) G (T) G (T) G (T) G (T)ª º        '¬ ¼   für R.6 (4.22) 
x y x y
o o o o
B Li Si Li Si Li SiG (T) G (T) x G (T) y G (T)'           (4.23) 
Der zweite Berechnungsweg der freien Standardbildungsenthalpie basiert auf der Auswertung 
der Sorptionsmessungen mithilfe eines VAN`T-HOFF-Plots (siehe nachfolgender Abschnitt 
4.3.1.5 b). Es resultieren zunächst ¨RH°൫T'൯- und ¨RS°൫T'൯-Werte für eine mittlere Mess-
temperatur T‘. Mithilfe der ULICH-Näherung  
  o o oR R RG (T) H (T ') T S (T ')'  '  '                 (4.24) 
ergibt sich ein gemittelter Wert für die freie Reaktionsenthalpie. Die Anwendung der 
Gleichungen (4.20) bis (4.23) (je nach Lithiumsilicid) führt schließlich zur freien Bildungs-
enthalpie. 
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Tabelle 21: Experimentelle Resultate der Gleichgewichtsmessungen (Druck-Zusammensetzungs-Isothermen) - Angabe von ¨BG°(T) auf Grundlage des Plateaudrucks peq(H2) 
bzw. eines VAN’T-HOFF-Plots 
  Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si 7 Li7Si3 + 6.5 H2 ֎ 3 Li12Si7 + 13 LiH 3 Li13Si4 + 5.5 H2 ֎ 4 Li7Si3 + 11 LiH 
Ausgangszustand 
- peq(H2) 'BG°(T) von Li12Si7 peq(H2) 'BG°(T) von Li7Si3 peq(H2) 'BG°(T) von Li13Si4
 peq-Druck VAN’T HOFF  peq-Druck VAN’T HOFF  peq-Druck VAN’T HOFF
°C bar kJ/mol kJ/mol bar kJ/mol kJ/mol mbar kJ/mol kJ/mol 
Li7Si3 (2.33:1) 475 0.970 -378.2 -379.5 0.180 -210.9 -211.2 - - - 
LiH/Si (Li:Si = 2.33:1) 475 0.873 -374.3 -376.7 0.173 -209.0 -210.1 - - - 
LiH/Si (Li:Si = 3.25:1) 475 - - - (0.191) (-210.8) (-210.8) 2.8 -330.1 -329.9 
Li2.5Si (H2) [178] 450 0.54 -402.2 a -383.2 a 0.07 -220.1 a -212.8 a - - - 
Li2.5H/Si [174] 476 0.74 -367.0 - 0.15 -204.9 - - - - 
EMK-Messungen 415 - -384 [100], -385 [95], -389 [96], 
-392 [98] 
- -216 [100], -215 [95], -216 [96],   
-218 [98] 
- -344 [100], -342 [95], -343 [96],   
-347 [98] 
Thermody. Berechn. [109] 415 - -388  - -202 - -306 
a Berechnete Daten auf Basis der publizierten Werte.  
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Die auf unterschiedlichem Wege berechneten freien Standardbildungsenthalpien bei 475 °C 
(mittlere Temperatur bei Verwendung des jeweiligen VAN’T-HOFF-Plots) zeigen keine 
signifikanten Unterschiede. Die Werte von DOI et al. (2011) [178] sind davon jedoch 
ausgenommen. Die Ursache dieses Unterschieds liegt im zu geringen Plateaudruck bei 450 °C 
im Vergleich zu den Werten bei 400 °C und 500 °C begründet. Diese Art der Auswertung 
zeigt schon allein die Problematik bei der Anwendung eines VAN’T-HOFF-Plots auf, die 
folgend noch detaillierter erörtert wird. 
Für einen besseren Vergleich wurden alle bekannten ¨BG°(T)-Werte auf die Temperatur von 
475 °C umgerechnet (Tabelle 22). Weil unter Beachtung der Regel von NEUMANN-KOPP die 
¨BCp°(T)-Werte für eine Bildungsreaktion sehr klein sind, ist diese Umrechnung auf Basis der 
in dieser Arbeit mitgeteilten Cp-Werte nur mit geringen Wertänderungen verbunden. 
 
Tabelle 22: Vergleich von ¨BG°-Werten bei 475 °C 
Ausgangszustand 'BG°(T) von Li12Si7 'BG°(T) von Li7Si3 'BG°(T) von Li13Si4
peq-Druck VAN’T HOFF peq-Druck VAN’T HOFF peq-Druck VAN’T HOFF
kJ/mol kJ/mol kJ/mol kJ/mol kJ/mol kJ/mol 
Li7Si3 (2.33:1) -378.2 -379.5 -210.9 -211.2 - - 
LiH/Si (Li:Si = 2.33:1) -374.3 -376.7 -209.0 -210.1 - - 
LiH/Si (Li:Si = 3.25:1) - - (-210.8) (-210.8) -330.1 -329.9 
Li2.5Si (H2) [178] -400.7 a -381.7 a -219.0 a -211.7 a - - 
Li2.5H/Si [174] -367.0 - -204.9 - - - 
EMK-Messungen -381 [100], -382 [95], -386 [96],   
-389 [98] 
-213 [100], -212 [95], -213[96],   
-215 [98] 
-338 [100], -336 [95], -347 [96],   
-341 [98] 
Thermody. Berechn. [109] -385  -199 -300 
a Berechnete Daten auf Basis der publizierten Werte.  
 
Der Vergleich der freien Standardbildungsenthalpien ¨BG°(T) dieser Arbeit mit denen von 
VAJO et al. (2004) [174] und DOI et al. (2011) [178] zeigt, dass sich die Werte untereinander trotz 
verschiedener Ausgangszustände nicht signifikant unterscheiden. Es spielt anscheinend eine 
untergeordnete Rolle für die Ermittlung von Druck-Zusammensetzungs-Isothermen, ob eine 
gemahlene Mischung von LiH/Si im Verhältnis Li:Si von 2.5:1 [174], eine gemahlene 
Legierung von Lithium/Silicium (Verhältnis 2.5:1) mit einer H2-Behandlung bei 30 bar über 
mehrere Stunden vor der eigentlichen PCI-Aufnahme [178], eine exakt eingestellte LiH/Si-
Mischung (2.33:1) oder eine thermisch synthetisierte Phase Li7Si3 eingesetzt wird. 
Ein ähnliches Bild zeigt sich beim Vergleich mit ¨BG°(T)-Werten, die aus coulometrischen 
Titrationen (EMK-Messungen) [95,96,98,100] resultieren. Die Diskussion der Differenzen ist nicht 
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möglich, weil die Einzelheiten der elektrochemischen Messungen nicht zugänglich sind. Die 
Werte von OKAMOTO (1990) [102] sind das Ergebnis von Optimierungsrechnungen (CALPHAD-
Methode). Obwohl die Differenzen in den ¨BG°(T)-Werten gering erscheinen, resultieren für 
die folgenden Berechnungen von ¨BH°(T)- und ¨BS°(T)-Werten Fehler in nicht akzeptabler 





Die Bestimmung der Standardbildungsenthalpie ¨BH° und -entropie S° der Lithiumsilicide 
erfolgt in den meisten Fällen aus Reaktionsgrößen (¨RH° und ¨RS°), die wie in dem 
behandelten Fall aus den gemessenen temperaturabhängigen Gleichgewichtsdrücken über 
einen VAN’T-HOFF-Plot zugänglich sind. Diese Auswertung von Sorptionsmessungen stellt 
dabei die gebräuchlichste Methode dar. Die zugrunde liegende Gleichung für die ablaufenden 
Gleichgewichtsreaktionen  
  ʹሺሻ ൅ ଶሺሻ ֎ ʹ୶ሺሻ       mit M = Metall oder Legierung (R.7) 
ist folgende: 






§ · ' ' ¨ ¸
© ¹
               (4.25) 
Die temperaturunabhängigen ¨RH°- und ¨RS°-Werte sind dabei auf eine mittlere Mess-
temperatur zu beziehen. 
Entsprechend Gleichung (4.25) sind in Abbildung 46 alle Plateaudrücke in Abhängigkeit von 
der Temperatur (450 °C, 475 °C und 500 °C) für die zwei unterschiedlichen Ausgangsstoffe 
Li7Si3 und LiH/Si (2.33:1 bzw. 3.25:1) dargestellt. Bezugnehmend auf die diskutierte 
Hysterese (Kapitel 4.3.1.2 und 4.3.1.3) ist der mehr (Li7Si3 als Ausgangsmischung) oder 
weniger (LiH/Si als Ausgangsmischung) größere Abstand zwischen Absorptions- und 
Desorptionsgeraden verständlich. Dazu fallen die größeren Fehlerbereiche der Desorptions-
werte auf. Beide Auffälligkeiten basieren auf den unterschiedlichen Gegebenheiten der 
Absorption bzw. Desorption, einschließlich der daraus resultierenden Hysterese. 
Die mit dem VAN’T-HOFF-Plot ermittelten Reaktionsgrößen ¨RH° und ¨RS°, bezogen auf die 
mittlere Messtemperatur von 475 °C, sind in Tabelle 23 und 24 angegeben. Tabelle 23 enthält 
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außerdem die bereits bekannten Resultate der anderen Arbeitsgruppen (VAJO et al. (2004), 
DOI et al. (2011)), die Sorptionsmessungen im System Li-Si-H durchführten.  
Der Vergleich der Werte dieser Arbeit mit denen der anderen Arbeitsgruppen bei einer 
mittleren Messtemperatur (Tabelle 23) weist erhebliche Unterschiede, mitunter von mehr als 
50 kJ/mol bei ¨RH°(T) bzw. von mehr als 100 J/(K·mol) bei ¨RS°(T), auf (Fehler > 7 %). Mit 
den bestimmten Wärmekapazitäten der Lithiumsilicide (Kapitel 4.2.1) ist ein Umrechnen der 
thermodynamischen Reaktionsgrößen von der mittleren Messtemperatur auf die Tabel-
lierungstemperatur von 298.15 K  möglich. In Anhang A1 ist die zugrunde liegende Rech-
nung beschrieben. 
Die folgend berechneten Standardreaktionsenthalpien ¨RH298° bzw. -entropien ¨RS298° und 
die Bildungsgrößen ¨BH298° und S298° der Lithiumsilicide Li7Si3 und Li12Si7 sind ebenfalls in 
Tabelle 23 bzw. von Li13Si4 in Tabelle 24 aufgelistet. Die ursprünglich ausgewiesenen 
Differenzen zwischen den einzelnen Messungen und den Literaturwerten bleiben bestehen. 
Ursache ist die Auswertung mittels eines VAN’T-HOFF-Plots, die immer zu einer erheblichen 
Zunahme des zufälligen (statistischen) Fehlers führt, weil die berechneten Werte prinzipiell 
aus der ersten Ableitung der Messergebnisse resultieren. Für thermodynamische Berech-
nungen sind diese großen Fehler nicht akzeptabel. Zum Beispiel betragen die maximalen 
Abweichungen bei 'BH298° 10.4 % für die Reaktion R.4 bzw. 13.3 % für die Reaktion R.5 in 
Bezug auf den berechneten Mittelwert nach der zweiten Auswertemethode (nächster 
Abschnitt, 4.3.1.5 c). Die ebenso große maximale experimentelle Ungenauigkeit ist bei der 
Standardbildungsentropie S298° zu erkennen. Für die Reaktion R.4 ergibt sich ein 
experimenteller Schwankungsbereich zwischen niedrigsten und höchsten Wert von 
63 J/(K·mol) bzw. für die Reaktion R.5 von 128 J/(K·mol) zwischen den Einzelwerten. Diese 
Schwankungsbereiche sind für ein und dieselbe experimentelle Methode (Druck-
Zusammensetzungs-Isotherme) inakzeptabel.  
Unter Beachtung der sehr zuverlässigen Entropiewerte, abgeleitet aus den Wärmekapazitäts-
messungen (Kapitel 4.2.2), ist diese Situation bei der Bestimmung der Bildungsenthalpie der 
Lithiumsilicide als ungenügend zu bewerten. Aus diesem Grund wurde eine alternative 
Auswertemethode zur Bestimmung der Bildungsenthalpie 'BH298° im System Lithium-
Silicium entwickelt, die im nächsten Abschnitt dargestellt wird.  
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Abbildung 46: Vergleich der VAN’T-HOFF-Plots der drei Sorptionsreaktionen für zwei Ausgangsstoffe: (a) 
Li7Si3 (Li:Si = 2.33:1), (b) LiH/Si (Li:Si = 2.33:1 (schwarz, blau) bzw. 3.25:1 (rot)), (gefüllte Symbole: 
Absorption, ungefüllte Symbole: Desorption). 
103·T-1 in K-1
















Ausgangsstoff: Li7Si3  (2.33:1)
7 Li7Si3 + 6.5 H2 = 3 Li12Si7 + 13 LiH
Li12Si7 + 6 H2 = 12 LiH + 7 Si
(a)
103·T-1 in K-1

















Ausgangsstoff: LiH/Si  
3 Li13Si4 + 5.5 H2 = 4 Li7Si3 + 11 LiH
(b)
Li12Si7 + 6 H2 = 12 LiH + 7 Si
7 Li7Si3 + 6.5 H2 = 3 Li12Si7 + 13 LiH




Tabelle 23: Berechnung von 'BH°, S° von Li12Si7 und Li7Si3 bei 298.15 K (basierend auf VAN’T-HOFF-Plot bei einer mittleren Temperatur) 
  Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si 7 Li7Si3 + 6.5 H2 ֎ 3 Li12Si7 + 13 LiH 
Ausgangszustand - ¨RH°(T) ¨RS°(T) ¨RH298° ¨RS298° ¨BH298° S298° ¨RH°(T) ¨RS°(T) ¨RH298° ¨RS298° ¨BH298° S298° 
 °C kJ/mol J/(K·mol) kJ/mol J/(K·mol) kJ/mol J/(K·mol) kJ/mol J/(K·mol) kJ/mol J/(K·mol) kJ/mol J/(K·mol) 
Li7Si3 (2.33:1) 475 -687.6 ± 22.8 -919.2 ± 30.0 -676.1 -884.5 -410.4 472.7 -793.0 ± 11.1 -965.3 ± 13.7 -824.4 -1003.4 -226.3 261.8 
LiH/Si (Li:Si = 2.33:1) 475 -648.6 ± 13.2 -863.4 ± 18.0 -636.9 -828.7 -449.6 416.9 -757.3 ± 5.9 -917.8 ± 7.2 -788.8 -955.9 -248.2 231.1 
LiH/Si (Li:Si = 3.25:1) 475 - - - - - - -778.1 c -946.4 c -809.5 -985.0 -228.6 259.2 
Li2.5Si (H2) [178]  450 -594 ± 36 -792 ± 48 -581.1 d -756.1 d -505.4 d 344.3 d -760.5 ± 104 -917 ± 130 -786.2 d -946.9 d -272.4 d 198.7 d 
Li2.5H/Si [174] 453 -639 - -626.2 d - -460.3 d - -776 - -801.9 d - -250.9 d - 
diese Arbeit - - - - - -446.0 a 423.1 b - - - - -252.5 a 225.4 b 
a Vergleichswert aus der Berechnung mit dem Datensatz S°, Cp, peq (Kapitel 4.3.1.5 c); b aus den Cp-Werten berechnet (siehe Tabelle 12); c Werte dieser Gleichgewichtsstufe basieren nur auf Einfach-  
  messungen; d Berechnete Daten auf Basis der publizierten Werte 
 
 
Tabelle 24: Berechnung von 'BH°, S° von Li13Si4 bei 298.15 K (basierend auf den VAN’T-HOFF-Plot bei einer mittleren Temperatur von 475 °C (748 K)); Gleichgewichts-
druckmessungen wurden von einer Ausgangsmischung LiH/Si mit einem Verhältnis Li:Si von 3.25:1 (entspricht: Li13Si4) durchgeführt (3 Li13Si4 + 5.5 H2 ֎ 4 Li7Si3 + 11 LiH) 
'RH748° in kJ/mol 'RS748° in J/(K·mol) 'RH298° in kJ/mol 'RS298° in J/(K·mol) 'BH298° in kJ/mol S298° in J/(K·mol) 
-900.9 ± 13.5 -934.5 ± 14.1 -904.4 -933.4 -361.5 453.3 
- - - - -415.8a 380.6 b 
a Vergleichswert aus der Berechnung mit dem Datensatz S°, Cp, peq (Kapitel 4.3.1.5 c); b aus den Cp-Werten berechnet (siehe Tabelle 12) 
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c) Bestimmung der Standardbildungsenthalpie οBH298° nach einem
alternativenAuswertewegderDruckǦZusammensetzungsǦIsothermen
 
Die Bildungsenthalpie 'BH° der Lithiumsilicide stellt nach der zuverlässigen Bestimmung der 
Wärmekapazitäts- und der Entropiewerte die einzig unsichere Größe in der thermo-
dynamischen Beschreibung im System Lithium-Silicium dar. Die Bestimmung auf Grundlage 
der Auswertung von Druck-Zusammensetzungs-Isothermen nach VAN’T-HOFF ist mit sehr 
großen Unsicherheiten verbunden. Deshalb wurde eine zweite alternative Auswertung 
entwickelt, die als einzige Zielgröße die Bildungsenthalpie hat und auf die in dieser Arbeit 
bestimmten Wärmekapazitäten Cp, Bildungsentropien S° (Kapitel 4.2.2) sowie den Gleich-
gewichtsdrücken peq aus den Absorptionsisothermen basiert. 
Ausgehend von der Wärmekapazitätsfunktion (SHOMATE-Gleichung) 
  
  2 3 2p,i i i i i iC (T) a b T c T d T e T
                      (4.26) 
 
und der Gleichung   R p i p,iC (T) C (T)'  Q ¦                (4.27) 
resultiert für die Temperaturfunktion der freien Standardreaktionsenthalpie 'RG°(T):  
 
  o 2 3 4 1RG (T) A B T C T ln(T) D T E T F T G T
'                            (4.28) 
 







298 298A H a b c d e '  '  '  '  '  '          (4.29) 
   




298 298 2 298B S 1 ln( ) a b c d e

 '   '  '  '  '   '   
                      (4.30) 
 C a '                   (4.31)                
 12D b  '                     (4.32)     
  16E c  '                                (4.33) 
1
12F d  '                     (4.34)    
1
2G e  '                     (4.35) 
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Die freie Standardreaktionsenthalpie ergibt sich aus dem H2-Gleichgewichtsdruck (Plateau-
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   für R.6 (3 Li13Si4 + 5.5 H2 ֎ 4 Li7Si3 + 11 LiH)       (4.38) 
Die zur Berechnung der Standardbildungsenthalpie 'BH298° verwendeten Daten von peq sind 
in der Tabelle 21, von S° in Tabelle 13 (bzw. Tabelle 23, 24), von Cp in Tabelle 12 bzw. die 
Daten der anderen beteiligten Stoffe bei den Gleichgewichtsreaktionen (H2, LiH, Si) sind in 
der Tabelle A1 (im Anhang), die der HSC-Datenbank [189] entnommen sind, aufgelistet. Mit 
diesen Daten können die Koeffizienten B bis G und der Ausdruck (A - 'RH298°) (Gl. 4.29 bis 
4.35) berechnet werden. 
Zu jedem gemessenen Wertepaar (Gleichgewichtsdruck peq(H2), Temperatur) resultiert somit 
ein 'BH298°-Wert. Zuerst wird die Bildungsenthalpie für das Silicid Li12Si7 berechnet. In 
Tabelle 25 sind die eigenen und die aus der Literatur bekannten experimentellen Daten und 
die berechneten Werte aufgelistet. Die Werte der verschiedenen Autoren unterscheiden sich 
nach dieser Auswertemethode nur geringfügig. Der Mittelwert beträgt 'BH298° 
= -23.5 kJ/(mol Atom), der maximale Fehler ist nur r 2 %. Unter Einbeziehung dieses Wertes 
kann auf die gleiche Weise die Bildungsenthalpie 'BH298° für das Silicid Li7Si3 ermittelt 
werden. Es resultiert ein gemittelter Wert von 'BH298° = -25.3 kJ/(mol Atom). Der relative 
Fehler ist kleiner als r 0.5 %.  
Gegenüber der konventionellen Auswertung von Gleichgewichtsdaten auf Basis eines VAN`T- 
HOFF-Plots (Abschnitt 4.3.1.5 b) führt der hier gewählte Weg zur Bestimmung der Bildungs-
enthalpie zur Reduzierung des zufälligen Fehlers. Der Grund hierfür ist die untergeordnete 
Rolle des Gleichgewichtsdrucks bzw. der freien Reaktionsenthalpie 'RG°(T) in der 
Berechnung, wie es aus Gleichung (4.28) hervorgeht. Die freie Reaktionsenthalpie setzt sich 
aus den Werten der Reaktionsenthalpie 'RH°(T), Reaktionsentropie 'RS°(T) und weiteren 
Wärmekapazitätstermen zusammen. Dieser Sachverhalt wird deutlich, wenn der H2-Gleich-
gewichtsdruck peq für die jeweilige Temperatur unter Berücksichtigung des mittleren 
Bildungsenthalpiewertes 'BH298° (Tabelle 25) und der Bildungsentropie S298° (Tabelle 13) der 
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absorbierenden Lithiumsilicidphase berechnet wird. In Tabelle 26 sind die experimentellen 
und berechneten H2-Gleichgewichtsdrücke und deren Abweichung įpeq(H2) voneinander 
dargestellt. Werden die Fehler der Standardbildungsenthalpie į¨BH°(298) und die Relation 
der Gleichgewichtsdrücke gegeneinander aufgetragen, ergibt sich aus den reziproken 
Anstiegen ein Faktor für die Fehlerreduzierung (Abbildung 47). Für die Reaktion R.4 
resultiert eine Fehlerreduzierung um den Faktor 40 und für die Reaktion R.5 um den 
Faktor 12. 
 
Abbildung 47: Ermittlung der Fehlerreduzierung der Bildungsenthalpie 'BH298° für die Reaktionen R.4 
(a) und R.5 (b). 
Gpeq(H2) in %













7 Li7Si3 + 6.5 H2(g) = 3 Li12Si7 + 13 LiH
Anstieg = -0.025
Gpeq(H2) in %














Li12Si7 + 6 H2(g) = 12 LiH + 7 Si
Anstieg = -0.081
(a) (b)




Tabelle 25: Berechnung von 'BH° von Li12Si7 und Li7Si3 bei 298.15 K (basierend auf dem Datensatz S°, Cp, peq) 
  Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si 7 Li7Si3 + 6.5 H2 ֎ 3 Li12Si7 + 13 LiH 
Ausgangszustand - peq(H2)(T) 'RH298° 'BH298° 'BH298° G'BH° peq(H2)(T) 'RH298° 'BH298° 'BH298° G'BH°
 °C bar kJ/mol kJ/mol kJ/(mol Atom) % bar kJ/mol kJ/mol kJ/(mol Atom) % 
Li7Si3 (2.33:1) 
450 0.532 -639.6 -446.9 -23.5 -0.28 0.087 -747.9 -252.5 -25.3 0.01 
475 0.970 -639.8 -446.7 -23.5 -0.26 0.180 -743.3 -253.1 -25.3 -0.24 
500 1.827 -637.1 -449.4 -23.7 -0.85 0.323 -742.6 -253.2 -25.3 -0.28 
LiH/Si (Li:Si = 2.33:1)
450 0.521 -640.4 -446.1 -23.5 -0.11 0.091 -746.1 -252.7 -25.3 -0.09 
475 0.873 -643.7 -442.8 -23.3 0.63 0.173 -744.9 -252.9 -25.3 -0.15 
500 1.670 -640.6 -445.9 -23.5 -0.07 0.317 -743.4 -253.1 -25.3 -0.24 
Li2.5Si (H2) [178] 
400 0.17 -632.8 -453.7 -23.9 -1.82 0.02 -751.0 -252.0 -25.2 0.19 
450 0.54 -639.1 -447.4 -23.5 -0.40 0.07 -756.4 -251.2 -25.1 0.49 
500 1.62 -641.7 -444.8 -23.4 0.19 0.28 -748.6 -252.4 -25.2 0.05 
Li2.5H/Si [174] 476 0.74 -650.7 -435.8 -22.9 2.21 0.15 -751.7 -251.9 -25.2 0.23 
  Ø -640.5 -446.0 -23.5  Ø -747.6 -252.5 -25.3  
 
Tabelle 26: Experimentelle und berechnete Gleichgewichtsdrücke peq(H2) und deren Abweichung voneinander Gp+ 
  Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si 7 Li7Si3 + 6.5 H2 ֎ 3 Li12Si7 + 13 LiH 
Ausgangszustand -  peq(H2)(T) exp. 'RGT° ber. peq(H2)(T) ber. Gpeq+ peq(H2)(T) exp. 'RGT° ber. peq(H2)(T) ber. Gpeq+
  °C bar kJ/mol bar % bar kJ/mol bar % 
Li7Si3 (2.33:1) 
450 0.532 -24.0 0.514 3.56 0.087 -92.6 0.094 -7.07 
475 0.970 -2.3 0.941 3.09 0.180 -71.0 0.173 4.17 
500 1.827 19.4 1.656 10.35 0.323 -49.6 0.305 5.92 
LiH/Si (2.33:1) 
450 0.521 -24.0 0.514 1.42 0.091 -92.6 0.094 -2.80 
475 0.873 -2.3 0.941 -7.22 0.173 -71.0 0.173 0.12 
500 1.670 19.4 1.656 0.87 0.317 -49.6 0.305 3.95 
Li2.5Si (H2) [178] 
400 0.17 -67.6 0.133 27.37 0.02 -136.3 0.024 -15.15 
450 0.54 -24.0 0.514 5.12 0.07 -92.6 0.094 -25.23 
500 1.62 19.4 1.656 -2.15 0.28 -49.6 0.305 -8.18 
Li2.5H/Si [174] 476 0.74 -1.4 0.963 -23.17 0.15 -70.1 0.177 -15.21 
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Aus einer weiteren Berechnung der freien Reaktionsenthalpie 'RG°(T) in Bezug auf den Wert 
der Reaktionsenthalpie 'RH°(T) beträgt der Einfluss dieser Größe nur einen Anteil von 
3 bis 12 %. Fehler der anderen Beiträge (Entropie und Wärmekapazität) wurden hierbei nicht 
berücksichtigt. Eine Analyse zeigte, dass für den Fehler der berechneten Reaktionsenthalpie 
'RH°(T) die Abweichung der Reaktionsentropie 'RS°(T) entscheidend ist. Im Kapitel 4.2.2 
wurden Entropiewerte für die Lithiumsilicide mit einem Fehler < 2 % ermittelt, sodass die 
oben angegebenen Fehler für die Bildungsenthalpie 'BH298° von r 2 % für Li12Si7 und 
r 0.5 % für Li7Si3 relevant sind. Damit wird deutlich, dass für die gesicherte Bestimmung 
thermodynamischer Stoffdaten Wärmekapazitätswerte (Tabelle 12), beginnend bei tiefen 
Temperaturen (Entropiebestimmung) bis zu den Reaktionstemperaturen eine große Bedeutung 
besitzen. Die alleinige Auswertung von Gleichgewichtsdaten ist nicht ausreichend. 
Unter diesem Aspekt können auch die Sorptionsmessungen der dritten Druckstufe der Druck-
Zusammensetzungs-Isothermen sinnvoll ausgewertet werden. Auf Grundlage der Bildungs-
enthalpie 'BH298° von Li7Si3 wird auf gleicher Weise (¨RG° aus peq (Tabelle 27), Cp (Tabelle 
12), S298° (Tabelle 13)) der Wert für das Silicid Li13Si4 berechnet. Die Bildungsenthalpie 
'BH298° von -24.5 kJ/(mol Atom) stellt dabei den ersten Wert für Li13Si4 dar, welcher mithilfe 
von Gleichgewichtsdruckmessungen ermittelt wurde. 
 
Tabelle 27: 'BH° von Li13Si4 bei 298.15 K (basierend auf dem Datensatz S°, Cp, peq); Gleichgewichts-
druckmessungen wurden von einer Ausgangsmischung LiH/Si mit einem Verhältnis Li:Si von 3.25:1 
(entspricht: Li13Si4) durchgeführt (3 Li13Si4 + 5.5 H2 ֎ 4 Li7Si3 + 11 LiH) 
- in °C   peq(H2)(T) in mbar 'RH298° in kJ/mol 'BH298° in kJ/mol 'BH298° in kJ/(mol Atom)
450 1.1 -763.6 -414.1 -24.4 
475 2.8 -757.9 -416.0 -24.5 
500 6.4 -753.9 -417.4 -24.6 
 Ø -758.4 -415.8 -24.5 
 
d) Vergleich der ermittelten Standardbildungsenthalpie οBH298°mitWerten
andererMessmethoden 
 
Die Aufnahme von Druck-Zusammensetzungs-Isothermen zweier Ausgangsstoffe (Li7Si3, 
LiH/Si) und die alternative Auswertung im Hinblick auf die Bestimmung der Standard-
bildungsenthalpie 'BH298° der Lithiumsilicide Li12Si7, Li7Si3 und Li13Si4 lieferte sehr 
verlässliche thermodynamische Stoffdaten, die in der Diskussion der Phasengleichgewichte 
im System Lithium-Silicium im Kapitel 4.4 angewandt werden. In Tabelle 28 sind die 
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berechneten Bildungsenthalpien, die allein auf den experimentellen Daten (peq, Cp, S°) 
beruhen, im Vergleich mit bereits veröffentlichten Werten angeführt. Erstaunlich ist die sehr 
gute Übereinstimmung mit Werten aus Optimierungsrechnungen (CALPHAD Methode) [129,260]. 
Die aus kalorimetrischen bzw. coulometrischen (EMK) Messungen resultierenden Werte sind 
betragsmäßig größer. Bei kalorimetrischen Lösungsexperimenten ist der angenommene End-
zustand, amorphes Silicium, nicht eindeutig [200]. Aus eigenen Beobachtungen und anderen 
Angaben [202,261] muss eine Wasserstoffterminierung des Siliciums und eine teilweise Bildung 
von Monosilan angenommen werden, die die erhöhten Werte erklären können. Bei den 
Werten aus EMK-Messungen ist zu beachten, dass es sich nicht um Bildungsenthalpien bei 
298.15 K handelt, weil die coulometrischen Untersuchungen bei SHARMA et al. (1976) [95] 
zwischen 377 und 452 °C, bei LAI (1976) [96] bei 400 °C bzw. NIKOLAEV et al. (1980) [98] bei 
415 °C durchgeführt wurden. Die erhaltenden Werte könnten zwar mittels der Wärme-
kapazitäten auf 298.15 K umgerechnet werden, würden aber wegen der methodenabhängigen 
(EMK) Ableitung nach der Temperatur keine Genauigkeitsverbesserung bzw. signifikante 
Veränderungen liefern. Der Vollständigkeit sind aber in Tabelle 28 alle bisher experimentell 
bestimmten Bildungsenthalpien aufgelistet. 
 
Tabelle 28: Experimentell bestimmte Standardbildungsenthalpien 'BH298° (in kJ/(mol Atom)) von Li12Si7, 
Li7Si3 und Li13Si4  
Referenz Methode      Intermetallisches Silicid 
Li12Si7 Li7Si3 Li13Si4 
diese Arbeit Gleichgewicht -23.5 -25.3 -24.5 
WANG et al.(2013) [260] CALPHAD  -23.4 -24.8 -25.6 
BRAGA et al. (1995) [129] CALPHAD  -23.4 -24.2 -24.2 
OKAMOTO (1990) [102] CALPHAD  -20.0 -21.6 -20.4 
DEBSKI et al. (2012) [200] Kalorimetrie -25.6 -29.4 -30.4 
SHARMA et al. (1976) [95] a EMK -26.3 -28.1 -27.8 
LAI (1976) [96] a EMK -26.3 -27.3 -27.2 
NIKOLAEV et al. (1980) [98] a EMK -26.6 -28.3 -28.8 




Ergebnisse von H2-Sorptionsmessungen (Kapitel 4.3.1 - volumetrische Bestimmung) lieferten 
zuverlässige kinetische und thermodynamische Aussagen zum System Li-Si-H. Hauptziel der 
Messungen war im Hinblick auf die Bestimmung thermodynamischer Stoffgrößen die 
Standardbildungsenthalpie der Lithiumsilicide. Im folgenden Kapitel werden Untersuchungen 
106 Ergebnisse und Diskussion
   
 
mittels kalorimetrischer Methoden vorgestellt, die bereits an anderen Metall-Wasserstoff-





Kalorimetrische Messungen mit einem dynamischen Differenzkalorimeter erlauben unter 
isobaren Bedingungen die Bestimmung von peq-Teq-Daten und folglich die Erstellung eines 
VAN’T-HOFF-Plots. Die ermittelbaren kinetischen und thermodynamischen Ergebnisse sollten 
mit den bereits vorliegenden Ergebnissen, insbesondere der Sorptionsmessungen, verglichen 
werden. Hierzu ist es nötig die zu untersuchende Probe (Lithiumsilicid) unter einem 
konstanten vorgegebenen Wasserstoffdruck einem definierten Temperaturprogramm zu 
unterwerfen. Während des Aufheizens wird der Wasserstoff desorbiert und beim Abkühlen 
absorbiert. Sichtbar werden die Reaktionen durch einen Peak in der Wärmeleistungskurve. 
Wenn die Messungen bei verschiedenen H2-Drücken durchgeführt werden, kann mittels der 
Onset-Temperatur und p(H2) = peq der VAN’T-HOFF-Plot erstellt werden [169,266].  
Im Rahmen der Masterarbeit JÜRICH [153] wurden u.a. isobare DSC-Messungen an einer 
mithilfe der SIEVERT-Apparatur hergestellten Phase Li7Si3 durchgeführt. In Abbildung 48 ist 
exemplarisch eine DSC-Messkurve bei konstanten 1.5 bar H2-Druck dargestellt. In Analogie 
zu den Druck-Zusammensetzungs-Isothermen der Messungen an der SIEVERT-Apparatur 
sollten zwei Peaks sowohl beim Aufheizen als auch beim Abkühlen auftreten, die die 
Reaktionen Li7Si3 zu Li12Si7 und LiH (R.4) bzw. Li12Si7 zu LiH und Si (R.5) repräsentieren. 
Jedoch ist nur eine Reaktion zu detektieren. Die durch Integration bestimmte Reaktions-
enthalpie ¨RH, bezogen auf die primäre Reaktion (Li7Si3 zu Li12Si7 und LiH), ist zu klein (ca. 
25 %). Die damit detektierbare unvollständige Reaktion lässt sich mit der geringeren 
Reaktionsgeschwindigkeit im Vergleich zu der notwendigen Heiz- bzw. Abkühlge-
schwindigkeit erklären. Diese Tatsache lässt die isobaren DSC-Messungen im Hinblick auf 
kinetische und thermodynamische Aussagen für das System Li-Si-H als unbrauchbar 
erscheinen. 




Abbildung 48: DSC-Kurve bei isobarer Prozessführung (1.5 bar H2) und einer Heizrate von 2 K/min. 




Zu isothermen DSC-Messungen liegen am Institut für Physikalische Chemie umfangreiche 
Erfahrungen vor [169,262–265]. Durch einen schnellen Druckwechsel (t < 2 s) aufwärts (p(H2) § 0 
auf p(H2)) und abwärts (p(H2) auf p(H2) § 0) können die Reaktionsenthalpien (Absorption und 
Desorption) und auch forrmalkinetische Parameter bestimmt werden. Die gewählten Mess-
temperaturen (560 °C, 570 °C, 580 °C) orientierten sich dabei an Ergebnissen isobarer DSC-
Untersuchungen (Kapitel 4.3.2.1). 
Die notwendigen Mindestdrücke p(H2) wurden mit CHEMSAGE berechnet. Die thermo-
dynamische Berechnung basiert auf den bereits bestimmten experimentellen Daten dieser 
Arbeit (peq in Tabelle 21). In Abbildung 49 ist das Ergebnis grafisch in linearisierter Form 
dargestellt. Bei Einsatz einer Stöchiometrie von Li12Si7 (bzw. LiH/Si mit Li:Si = 1.71:1) und 
der Voraussetzung der Gleichgewichtsreaktion R.5 (Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si) ergibt 
sich zum Beispiel ein Gleichgewichtsdruck von ca. 6 bar bei 560 °C. 
t in min




























isobar bei 1.5 bar
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Abbildung 49: Thermodynamische Berechnung mit CHEMSAGE: Diagramm zur Umsetzung von Lithium-
siliciden mit Wasserstoff.    
 
Vorversuche an Proben der formalen Zusammensetzung Li7Si3 haben gezeigt, dass die 
Auflösung der zwei Reaktionsstufen (R.4 und R.5) druckabhängig und unvollständig ist 
(Abbildung 50). Eine quantitative Aussage war deshalb nicht möglich. Deshalb wurden 
vorrangig Proben der formalen Zusammensetzung Li12Si7 eingesetzt, sodass nur eine einzige 
Reaktion (R.5) zu detektieren und die Auswertung dadurch vereinfacht war. 
 
Abbildung 50: DSC-Diagramm mit verschiedenen Druckstufen bei isothermer Prozessführung (580 °C). 
Probe: LiH/Si (Li:Si = 2.33:1, entspricht Li7Si3). 
- in °C
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Li7Si3 +  LiH
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7 Li7Si3 + 6.5 H2 = 3 Li12Si7 + 13 LiH



















0 auf 7 bar
0 auf 6.5 bar
0 auf 6.25 bar
7 auf 0 bar
6.5 auf 0 bar
6.25 auf 0 bar
isotherm bei 580°C
·
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Um einen maximalen Umsatz zu erreichen, wurde im Experiment p(H2) = 10 bar gewählt 
(CHEMSAGE-Berechnung, Abbildung 49). Die erhaltenen DSC-Kurven sind beispielhaft in 
Abbildung 51 dargestellt. Ein Vorteil dieser Methode ist die beliebige Wiederholbarkeit der 
Zyklen, sodass Trainingseffekte und Segregationserscheinungen beobachtbar sind. 
 
Abbildung 51: DSC-Kurve bei 560 °C und Drucksprüngen von 0 auf 10 bar (Absorption) bzw. von 10 auf 
0 bar (Desorption). Probe: LiH/Si (Li:Si = 1.71:1, entspricht Li12Si7). 
                              
4.3.2.3 ThermodynamischeAuswertungderisothermenDSCǦMessungen
 
Wie aus Abbildung 51 hervorgeht, ist die Reaktion (Absorption oder Desorption) scheinbar 
nach spätestens 30 min (Einmündung in die Basislinie) abgeschlossen. Gegenüber der 
ermittelten Reaktionsgeschwindigkeiten mittels SIEVERT-Apparatur ist diese Zeitspanne sehr 
kurz (Abschnitt 4.3.1.1). Diese Beobachtung weist auf einen unvollständigen Umsatz hin, der 
sich auch aus dem Vergleich von experimentell bestimmter und berechneter Reaktions-
enthalpie ergibt (Tabelle 29). Der Umsatz ändert sich in Abhängigkeit von der Zyklenzahl. 
Wie Tabelle 29 ausweist, beträgt dieser nach dem ersten Absorptionszyklus 52.0 % bzw. nach 
dem ersten Desorptionszyklus 77.8 %. Mit zunehmender Zyklenzahl ist ein abnehmender 
Umsatz sowohl bei der Absorption als auch bei der Desorption bemerkbar, der wahrscheinlich 
mit einer Segregationserscheinung (zunehmende lokale Trennung von LiH und Si) erklärbar 
ist [199]. Eine detaillierte Diskussion des unvollständigen Umsatzes ist schwierig. Neben 
Segregation kann die hohe Anfangsgeschwindigkeit eine Rolle spielen, die durch den 
t in min















0 auf 10 bar
10 auf 0 bar
isotherm bei 560°C
·
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abrupten Druckwechsel erzeugt wird. Auch spielt die Auflösung der DSC-Messungen eine 
Rolle; geringe Reaktionsleistungen (< 1 mW) werden nicht mehr registriert. 
 
Tabelle 29: Reaktionsenthalpien ¨RH° aus einer isothermen DSC-Messung bei 560 °C. Probe: LiH/Si 
(Li:Si = 1.71:1, entspricht Li12Si7), (A = Absorption, D = Desorption) 
Zyklus  Zyklus  ¨RH° ¨RH° Umsatz 
(ges.)  J/g kJ/mol % 
1 1A -1205 -337.3 52.0 
2 1D 1803 504.7 77.8 
3 2A -1316 -368.4 56.8 
4 2D 1602 448.4 69.1 
5 3A -1065 -298.1 45.9 
6 3D 1766 494.3 76.2 
7 4A -918 -257.0 39.6 
8 4D 1613 451.5 69.6 
9 5A -918 -257.0 39.6 
10 5D 1528 427.7 65.9 
 
Weitere Einflüsse auf den Umsatz konnten festgestellt werden, wie dies aus Tabelle 30 
hervorgeht. Ein Überschuß an Silicium in einer Ausgangsmischung von LiH/Si (Li:Si = 
1.71:2) führte zu einer Steigerung des Umsatzes bei der Absorption um ca. 15 %. Ursache ist 
wahrscheinlich die größere Reaktionsfläche LiH/Si, die bei der Desorption zur vermehrten 
Bildung von Li12Si7 führt. Die höchsten Umsätze wurden bei der Verwendung von thermisch 
hergestellten Lithiumsilicid Li12Si7 erzielt (83.5 %). Insgesamt wurde festgestellt, dass die 
kalorimetrischen Ergebnisse nicht kausal interpretierbar sind. Die wesentlichen Ursachen sind 
vermutlich einer zu langsamen Kinetik geschuldet, die im nächsten Kapitel diskutiert wird.  
 
Tabelle 30: Umsätze (in %) der Reaktion R.5 des jeweils ersten Zyklus‘ der Absorption bzw. Desorption 
bei Verwendung verschiedener Ausgangsstoffe 
Ausgangsstoff Absorption Desorption 
LiH/Si (Li:Si = 1.71:1) 52.0 77.8 
LiH/Si (Li:Si = 1.71:2) 68.0 73.9 




Die kinetischen Auswertungen der isothermen DSC-Messungen beziehen sich im 
Wesentlichen auf die Reaktion R.5 (Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si), weil eine Auflösung der 
DSC-Kurven mehrerer Reaktionsstufen nicht möglich war. Die kinetischen Ergebnisse der 
Ergebnisse und Diskussion  111       
  
 
volumetischen Sorptionsmessungen (SIEVERT-Apparatur) weisen für die Reaktion R.5 aus, 
dass die Absorptions- kleiner als die Desorptionsrate ist (Abbildung 37, 38). 
Isotherme DSC-Messungen lassen sich mittels der TIAN-Gleichung [169,267] auswerten: 
   mk q (t) tq(t) exp( kt) exp
1 k
ª º § ·    ¨ ¸« » W  W© ¹¬ ¼
                (4.39) 
 
ݍሶ ሺݐሻ  = die durch die Reaktion (Absorption oder Desorption des H2) erzeugte  Leistung, die   
     in guter Näherung dem zeitlichen H2-Umsatz proportional ist 
 ݍሶ௠ሺݐሻ  = DSC-Messsignal 
 k = Geschwindigkeitskonstante 
 Ĳ = Zeitkonstante, ߬ ൌ ܴ௧௛ ൉ ܿ௣ሺಾషುሻ 
 Rth = Wärmewiderstand 
 ܿ௣ሺಾషುሻ = Wärmekapazität von Messsystem und Probe (ܿ௣ಾ ب ܿ௣ು) 
 
Die experimentell ermittelten Wärmestromkurven ݍሶ௠ሺݐሻ ließen sich mit einer Korrelation von 
besser als 0.99 an die Gleichung (4.39) anpassen. Die Werte des zu ermittelten Parameters  
der Geschwindigkeitskonstanten k sind in Tabelle 31 für zehn Zyklen aufgeführt. Es ist zu 
erkennen, dass in jedem Zyklus die Absorptions- größer als die Desorptionsraten sind. Dieser 
Befund steht in keinem Einklang mit den Ergebnissen der volumetrischen Sorptions-
messungen. Eine Ursache liegt sicherlich im unvollständigen Umsatz begründet. Des 
Weiteren ist der etwas unterschiedliche kinetische Ansatz verantwortlich. Aus der kinetischen 
Ableitung für die Sorptionsgeschwindigkeit resultiert eine druck(-differenz)unabhängige 
Geschwindigkeitskonstante, während der Ansatz auf Basis der TIAN-Gleichung eine druck(-
differenz)abhängige Geschwindigkeitskonstante beinhaltet: 
 0 2 eq 2k k p(H ) p (H )           für die Absorption                        (4.40) 
0 eq 2k k p (H )         für die Desorption                        (4.41) 
Beide Gleichungen gelten am ehesten, wenn die Absorption bzw. Desorption des Wasser-
stoffs an bzw. von der Festkörperoberfläche der geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist.  
Erforderlich wären deshalb DSC-Messungen mit verschiedenen p(H2)-Drücken gewesen, wie 
sie zum Beispiel für das System Mg-H erfolgreich ausgeführt wurden [159,265]. Weil aber auch 
der Umsatz stark von diesem Druck abhängt, waren auswertbare Ergebnisse nicht zu erwarten 
und zu erzielen. Ein weiterer Unterschied der beiden kinetischen Methoden besteht darin, dass 
bei der Sorption der Endzustand immer das Gleichgewicht und bei den DSC-Messungen der 
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vollständige Umsatz ist. Die absolute Vergleichbarkeit kann deshalb nicht angenommen 
werden. 
 
Tabelle 31: Kinetische Auswertung von isothermen DSC-Messungen bei 560 °C. Probe: LiH/Si (Li:Si = 
1.71:1, entspricht Li12Si7), (A = Absorption, D = Desorption) 
Zyklus  Zyklus  ¨RH Umsatz 1/Ĳ k Korrelation r² 
(ges.)    kJ/mol %  s-1  s-1   
1 1A -337.3 52.0 0.021 0.197 0.9981 
2 1D 504.7 77.8 0.028 0.075 0.9970 
3 2A -368.4 56.8 0.012 0.100 0.9932 
4 2D 448.4 69.1 0.032 0.068 0.9970 
5 3A -298.1 45.9 0.018 0.213 0.9926 
6 3D 494.3 76.2 0.029 0.088 0.9986 
7 4A -257.0 39.6 0.016 0.281 0.9909 
8 4D 451.5 69.6 0.029 0.090 0.9984 
9 5A -257.0 39.6 0.014 0.308 0.9890 
10 5D 427.7 65.9 0.029 0.126 0.9994 
 
Unter der Annahme einer unvollständig abgelaufenden Reaktion bei den DSC-Messungen 
wurden in der SIEVERT-Apparatur Sorptionsmessungen unter ähnlichen Bedingungen 
durchgeführt, d.h. es wurden isobare Zyklen p(H2) = 0 bar, p(H2) = 10 bar, p(H2) = 0 bar usw. 
mit einer Zyklusdauer von 30 min mit der LiH/Si-Mischung (Li:Si = 1.71:1) realisiert. Als 
Messtemperatur konnte wegen apparativer Gründe jedoch nur eine maximale Temperatur von 
500 °C gewählt werden (siehe Kapitel 3.5.1). Des Weiteren war eine zeitliche H2-Druckauf-
nahme wegen messtechnischer Gegebenheiten nicht gewährleistet. 
Nach circa fünf bis sechs Zyklen erfolgte einmal die Abkühlung und Probennahme nach der 
Absorption und einmal nach der Desorption. In Abbildung 52 sind die Diffraktogramme der 
beiden Probenzustände (Absorption bzw. Desorption) dargestellt. Der Probenzustand nach 
erfolgter Desorption deutet auf einen vollständigen Umsatz hin, weil allein Li12Si7 
röntgenografisch ohne Nebenprodukte identifiziert wurde. Nach der Absorption zeigt die 
Probe noch Reflexe von Li12Si7, d.h. der Umsatz war unvollständig. Weil Absorptions- und 
Desorptionszyklus zeitlich gleich waren, kann in Übereinstimmung mit den Ergebnissen der 
volumetrischen Sorptionsmessungen die Aussage getroffen werden, dass die Geschwindigkeit 
der Absorption geringer ist als die der Desorption (bei Betrachtung der Reaktion R.5 - 
Abschnitt 4.3.1.1). In einem weiteren Experiment mit einer Zyklusdauer von 6 h konnte ein 
vollständiger Umsatz bei der Absorption nachgewiesen werden (Abbildung A3, im Anhang). 




Abbildung 52: Diffraktogramme nach Sorptionszyklen bei Verwendung von LiH/Si (Li:Si = 1.71:1, 
entspricht Li12Si7) und 500 °C: (a) Syntheseabbruch nach der Desorption (rot: experimentelles Diffrakto-
gramm, schwarz: Referenzdiffraktogramm von Li12Si7 [146]), (b) Syntheseabbruch nach der Absorption 
(violett: experimentelles Diffraktogramm, Referenzdiffraktogramm von Si (grün) [155] bzw. von LiH 




Die dynamisch-kalorimetrischen Untersuchungen mittels der TG-DSC 111 bedingten relativ 
schnelle Änderungen der Variablen (Temperatur bei isobarer, Druck bei isothermer Prozess-
führung) und damit erhebliche Störungen des Systems. Aussagekräftige Ergebnisse werden 
offensichtlich nur dann erhalten, wenn das stoffliche Reaktionssystem die folgenden 
Eigenschaften aufweist: 
ż Die Reaktionsrate ist unabhängig vom Umsatz. 
ż Die Diffusionsgeschwindigkeit ist konstant und relativ groß. 
ż Es bilden sich keine Schichten, die als Reaktionsbarriere wirken. 
ż Absorptions- und Desorptionsreaktion sind vollständig reversibel. 
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(b) Syntheseabbruch der Absorption 








(a) Syntheseabbruch der Desorption nach 30 min
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Diese Eigenschaften besitzen nur wenige Hydridsysteme. Eines davon ist das am häufigsten 
untersuchte binäre Pd-H-System [160,166,169]. Bei ternären Systemen, wie auch beim 
vorliegenden Li-Si-H-System, trifft dies in der Regel nicht zu. Ein Grund sind die 
komplexeren Reaktionspfade, die oft zu nicht reproduzierbaren Ergebnissen führen. Bestätigt 
wird dies durch die vielen widersprüchlichen Publikationen zur Kinetik ternärer Hydrid-
systeme [268–271]. Dagegen sind die volumetischen Sorptionsmessungen mit geringen 
Zustandsänderungen verbunden. Die Messungen erfolgen immer nahe dem Gleichgewicht, 
sodass irreversible Erscheinungen minimiert sind. Folglich sind auch die Ergebnisse 
kinetischer Messungen sehr gut interpretierbar. Im Hinblick auf die Verwendung von 
Lithiumsiliciden als H2-Speichermaterial soll angemerkt werden, dass die kalorimetrischen 
Untersuchungen der ablaufenden (Speicher-) Reaktionen realitätsnäher sind als die 
volumetrischen Messungen. Ein Warten auf das Einstellen des Gleichgewichts, wie bei 
Druck-Zusammensetzungs-Isothermen, wird üblicherweise anwendungstechnisch selten 
vollzogen. 
Dynamisch-kalorimetrische Messungen an Hydridsystemen erscheinen auch nach den 
Ergebnissen dieser Arbeit nur sinnvoll, wenn neben dem Wärmestromsignal auch der 
stoffliche Umsatz zeitlich verfolgt werden kann. Der Einsatz von gravimetrischen oder 
volumetrischen Equipments ist prinzipiell möglich, aber experimentell mit der notwendigen 
Auflösung sehr schwer zu realisieren. 
 
4.4 Thermodynamische Modellierung des Phasendiagramms im System
LithiumǦSiliciumaufGrundlagederbestimmtenStoffdaten
 
Die experimentell bestimmten Wärmekapazitäten, die Standardbildungsentropien und die auf 
Basis der H2-Gleichgewichtsmessungen berechneten Standardbildungsenthalpien erlauben die 
erneute thermodynamische Modellierung des Phasendiagramms im System Lithium-Silicium 
mit der Software CHEMSAGE (Kapitel 2.5). Als Grundlage dienen alle experimentellen Daten 
der untersuchten Lithiumsilicide Li17Si4, Li22Si5/Li21Si5, Li16.42Si4, Li13Si4, Li7Si3 und Li12Si7, 
die mit weiteren notwendigen Daten für die Modellierung in Tabelle 32 aufgeführt sind. 
Eingangs des Kapitels 4 wurde erwähnt, dass eine Unterscheidung zwischen den Phasen 
Li22Si5/Li21Si5 experimentell nicht möglich sei (Kapitel 4.1). Neueste Erkenntnisse durch 
theoretische Berechnungen [121,122,128] zeigen jedoch, dass Li21Si5 thermodynamisch stabil und 
Li22Si5 nicht existent ist [118,130]. Aus diesem Grund wurde in der Berechnung des 
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Phasendiagramms die Stöchiometrie Li21Si5 angenommen. Zudem ist die untersuchte Phase 
Li16.42Si4 mit der angegebenen Stöchiometrie in der Modellierung berücksichtigt worden. 
Dieses Silicid ist mit dem einer reduzierten Stöchiometrie von Li4.11Si identisch, überein-
stimmend mit den Angaben aus ZEILINGER et al. (2013) [119]. Die von BRAGA et al. (2014) [130] 
in Optimierungsrechnungen postulierte Phase Li33Si8 fand keine Berücksichtigung. Li15Si4 
wurde als metastabile Phase nicht berücksichtigt. Im Kapitel 4.5 wird auf den metastabilen 
Charakter dieser Phase noch eingegangen.  
Aufgrund des peritektoiden Zerfalls in Li12Si7 und Si kann das Monosilicid LiSi getrennt von 
der Diskussion des Phasendiagramms behandelt werden. Die thermodynamischen Daten des 
Monosilicids LiSi konnten auf Grundlage der experimentellen Arbeiten von EVERS et al. 
(1993/1997) [105,106] und TANG et al. (2013) [110] abgeschätzt werden. Aus der Angabe für die 
peritektoide Temperatur der Zersetzungsreaktion 
12 LiSi ĺ Li12Si7 + 5 Si      (R.8) 
von 470 bis 485 °C [105,106,110] und die mittels DSC bestimmte Zersetzungsenthalpie von 
ca. 720 J/mol [110] resultieren aus der Optimierungsrechnung eine Bildungsenthalpie 
von -18.85 kJ/(mol Atom) und eine Entropie von 21.072 J/(K·mol Atom) sowie eine 
peritektoide Temperatur von 469.4 °C (Tabelle 32). Die Angabe der thermodynamischen 
Werte mit zwei bzw. drei Kommastellen ist notwendig, weil Variationen in diesem Bereich 
schon erhebliche Auswirkungen auf die peritektoide Temperatur und die Zersetzungs-
enthalpie haben. Die ermittelten Bildungsenthalpie- und -entropiewerte ordnen sich 
widerspruchsfrei in die Abhängigkeit von der Zusammensetzung der Lithiumsilicide ein 
(Abbildung 53, 54). Hinweise auf die Metastabilität unterhalb der Zersetzungstemperatur 
ergeben sich nicht aus den thermodynamischen Rechnungen. Die erforderliche Anwendung 
von Druck und höheren Temperaturen zur erfolgreichen Synthese aus den Elementen ist daher 
nur unter kinetischen Aspekten zu verstehen. Die entscheidende Barriere sollte dabei die 
geringe Diffusionsgeschwindigkeit des Lithiums im Monosilicid sein. Das negative Bildungs-
volumen spricht zusätzlich für die Anwendung von Druck bei der Synthese aus den 
Elementen (siehe Abbildung 1, Kapitel 2.2.2). 
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Tabelle 32: Experimentelle (kursiv) und optimierte Werte für die thermodynamischen Berechnungen (auf 
eine nochmalige Fehlerangabe der experimentellen Werte wurde verzichtet, zur Information siehe ent-
sprechende Kapitel), -charakt bezeichnet Umwandlungstemperaturen (experimentell und berechnet) 





    J/mol J/(mol J/(K·mol) J/(K·mol Atom) J/(K·mol Atom) °C °C 
Li  0.0000 0 0 29.12 29.12 c  0.00 181 c 181 
Li17Si4 0.1905 -466714 -22224 467.73 22.27 -4.89 532 527 
Li21Si5 0.1923 -583320 -22435 572.44 22.02 -5.12 617 616 
Li4.11Si 
(Li16.42Si4) 
0.1957 -115820 -22665 112.20 b 21.96 -5.15 627 627 
Li13Si4 0.2353 -415800 -24459 380.63 22.39 -4.31 718 735 
Li7Si3 0.3000 -252150 -25215 225.40 22.54 -3.49 754 d 743 
Li12Si7 0.3684 -441500 a  -23237 423.13 22.27 -3.06 649 649 
LiSi 0.5000 -18850 -18850 20.86 21.07 -2.90 470 d 469 
Si  1.0000 0 0 18.82 18.82 c 0.00 1414 c 1412 
 experimentell ermittelter Wert: a -446.0 kJ/mol, b 117.0 J/(K·mol); Literaturwerte: c [189], d [109]  
 
Für die Silicide Li13Si4, Li7Si3 und Li12Si7 liegt mit den Ergebnissen dieser Arbeit ein 
vollständig, gesicherter thermodynamischer Datensatz (¨BH°(298), S°(298), Cp(T)) vor. Mit 
den bekannten Phasenumwandlungstemperaturen konnten auf dieser Basis zunächst die 
Exzessgrößen der Schmelze bestimmt werden. Unter Anwendung des REDLICH-KISTER-
MUGGIANU-Ansatzes [186] resultierte folgende numerische Lösung: 
E E EG(x,T) H(x,T) T S(x,T)'  '  '                             (4.42) 
> @E Si Si Si1 95984 43289 1 2H(x,T) x ( x ) ( x )'                                    (4.43) 
2
E Si Si Si Si1 8.928 22.111 1 2 14.265 1 2S(x,T) x ( x ) ( x ) ( x )ª º'             ¬ ¼           (4.44) 
Folgend wurden mittels Optimierungsrechnung die Bildungsenthalpien der siliciumreichen 
Silicide berechnet. Dabei wurden mehrere Varianten berücksichtigt, weil in Bezug auf 
Stöchiometrie und Phasenumwandlungstemperaturen in der Literatur und auch mit eigenen 
Messungen verschiedene Interpretationen möglich sind. Zunächst wurde die Existenz der drei 
Silicide Li17Si4, Li21Si5 und Li16.42Si4 angenommen und mit den ermittelten S°(298)- und 
Cp(T)-Werten sowie den Phasenumwandlungsdaten die Bildungsenthalpie berechnet. Das 
entsprechende Phasendiagramm wird später in diesem Kapitel diskutiert. 
In Abbildung 53 sind die Standardbildungsenthalpien ¨BH°(298.15 K) der Lithiumsilicide in 
Abhängigkeit vom Siliciumgehalt grafisch dargestellt. Der eingezeichnete Fit resultiert aus 
einem Ansatz von REDLICH-KISTER-MUGGIANU [186], der die systematische Abhängigkeit 
dieser Größe von der Zusammensetzung eindrucksvoll beschreibt. Die Übereinstimmung mit 
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bekannten Werten ist unter Berücksichtigung des experimentellen Fehlers sehr gut. 
Andererseits muss beachtet werden, dass die Unterschiede bei den lithiumreichen Siliciden 
Li17Si4, Li21Si5 und Li16.42Si4 teilweise geringer ausfallen als der experimentelle Fehler. 
 
Abbildung 53: Standardbildungsenthalpien ¨BH° der Lithiumsilicide bei 298.15 K. 
 
Wie Abbildung 54 zu entnehmen ist, zeigen die Standardbildungsentropien ¨BS°(298.15 K) 
der Lithiumsilicide dagegen einen weniger systematischen Verlauf, der sich aber mit den 
unterschiedlichen Ordnungsgrad der einzelnen Phasen erklären lässt. Unter Beachtung, dass 
sich die Bildungsentropien aus der Differenz großer Zahlen ergeben, fällt der Vergleich mit 
den berechneten Bildungsentropien von WANG et al. (2013) [260] und BRAGA et al. (2014) [130] 
befriedigend aus. 
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Abbildung 54: Standardbildungsentropien ¨BS° der Lithiumsilicide bei 298.15 K. 
 
Wie bei anderen Metall-Silicium-Systemen ist auch in diesem Fall eine übereinstimmende 
Eigenschaft [158], dass sowohl die Bildungsenthalpien als auch die -entropien sehr gut mit den 
Exzesswerten der Schmelze übereinstimmen (Abbildung A5, im Anhang). Eine Überein-
stimmung mit den freien Exzessenthalpien, ermittelt aus den EMK-Messungen in der 
Schmelze, von FIMA et al. (2012) [272] besteht nur annähernd. 
In Abbildung 55 ist auf Grundlage der experimentellen Daten und der Optimierungsrechnung 
das berechnete Phasendiagramm im System Lithium-Silicium dargestellt. Danach sollen nur 
die zwei Silicide Li17Si4 und Li16.42Si4 existieren. Dieses Phasendiagramm wird als Variante 1 
behandelt, andere Varianten werden nachfolgend noch diskutiert. Abbildung 56 zeigt dieses 
Phasendiagramm im Vergleich mit experimentellen Werten anderer Autoren. Eine 
Zusammenfassung experimenteller und optimierter Daten befindet sich in Tabelle A3 (im 
Anhang). Die umfangreichen Berechnungsergebnisse für die invarianten Reaktionen der 
stabilen Lithiumsilicide sind in Tabelle A4 aufgeführt (im Anhang). 
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Abbildung 55: Phasendiagramm Li-Si nach Variante 1 (Werte in Klammern sind Angaben von OKAMOTO 
(2009) [109]). 
 
Abbildung 56: Phasendiagramm Li-Si (Variante 1) mit experimentellen Daten. 
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In Bezug auf die publizierten Phasendiagramme von OKAMOTO (2009) [109], WANG et al. 
(2013) [260] und BRAGA et al. (2014) [130] gibt es bis auf den lithiumreichen Stöchio-
metriebereich (x(Si) = 0.19-0.20) keine neuen Erkenntnisse. Abweichungen zwischen den 
charakteristischen Temperaturen beruhen allein auf gesetzte Invarianz sicherer 
experimenteller Eingangsgrößen und deren Verknüpfung bei der Optimierungsroutine. Als 
Beispiel soll die berechnete Schmelztemperatur von Li13Si4 dienen, die im Gegensatz zu 
experimentellen Angaben anderer Autoren ((720 ± 20) °C [84], (722 ± 2) °C [101]) bzw. aus der 
eigenen Bestimmung ((718 ± 3) °C, Abbildung A6a, im Anhang) mit 735 °C zu hoch 
berechnet wurde. Nachdem die Exzesswerte der Schmelze auf Basis der Eigenschaft von drei 
Siliciden ermittelt wurden (im Prinzip Methode der kleinsten Fehlerquadrate), resultieren 
natürlich für die Einzelkomponenten im Rahmen des experimentellen Fehlers bzw. seiner 
Fortpflanzungen Abweichungen. Um eine Übereinstimmung der gemessenen und berechneten 
Schmelztemperatur von Li13Si4 zu erreichen, müsste die bestimmte Bildungsenthalpie nur um 
ca. 0.8 % geändert werden. Ein anderes Beispiel für diese Abhängigkeiten bietet die 
peritektische Zersetzung von Li12Si7:  
Li12Si7 ĺ Li7Si3 + Schmelze      (R.9) 
In diesem Falle wurde die experimentell bestimmte Zersetzungstemperatur von (649 ± 4) °C 
vorgegeben (DSC-Messungen, Abbildung A6b, im Anhang), die vergleichbar mit Angaben 
anderer Autoren ((640 ± 5) °C [130], (648 ± 2) °C [101]) ist. Die bestimmte Bildungsenthalpie 
für Li12Si7 musste nur um 1 % geändert werden, damit die Vorgabe eingehalten wurde. Diese 
beiden Beispiele demonstrieren die Problematik von Optimierungsrechnungen. Oft reicht die 
Präzision der experimentellen Werte für die Wiedergabe der Realität nicht aus. Auf der 
anderen Seite können durch Erhöhung der Anzahl der adjustierbaren Parameter auch 
fehlerhafte experimentelle Werte angepasst werden. 
Das über zwei Jahrzehnte gültige Phasendiagramm Li-Si von OKAMOTO (1990/2009) [102,109] 
und auch das neuere von WANG et al. (2013) [260] weist Li22Si5 als lithiumreichste Phase auf. 
Die Entdeckung der zwei Phasen Li17Si4 und Li16.42Si4 durch ZEILINGER et al. (2013) [118,119] 
und der Nachweis der stabilen Zusammensetzung von Li21Si5 anstatt Li22Si5 [121,122,128] 
veranlassen neue Überlegungen. Die Besonderheit dieser Silicide in dem schmalen Konzen-
trationsbereich besteht in der sehr symmetrischen Kristallstruktur, die wahrscheinlich auch 
mit den deutlich negativen Werten der Standardbildungsentropien von Li17Si4, Li21Si5 und 
Li16.42Si4 (Abbildung 54) zusammenhängt. Die drei Phasen unterscheiden sich nur durch die 
variable Besetzung der Lithiumplätze. Die Veröffentlichungen verschiedener Autoren weisen 
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sehr ähnliche (hochsymmetrisch, Raumgruppe 216), nur in wenigen Atomen unterschiedliche, 
Strukturen von Li17Si4 und Li21Si5 [118] bzw. eine Art Defektstruktur von Li16.42Si4 [119] 
(Kapitel 2.2.3) aus.  
Sowohl ZEILINGER et al. (2013) [118,119] als auch BRAGA et al. (2014) [130] veröffentlichten auf 
Grundlage eigener DSC-Untersuchungen Vorschläge für das lithiumreiche Phasengebiet. 
Diese Angaben und die eigenen experimentellen Ergebnisse der Wärmekapazitäts- und 
DSC-Messungen der drei Silicide Li17Si4, Li21Si5 und Li16.42Si4 liefern Hinweise für zwei 
weitere Varianten für das Phasendiagramm auf der lithiumreichen Seite. Aufgrund der sehr 
geringen Konzentrationsunterschiede der drei Lithiumsilicide ist es schwierig auf Basis der 
experimentellen Daten diese in Einklang mit einem gesicherten Phasendiagramm zu bringen. 
Unter Einbeziehen von Optimierungsrechnungen können Lösungen erzielt werden. Aber 
dabei muss die notwendige Variation der thermodynamischen Stoffwerte weit unterhalb von 
1 % erfolgen. 
Experimentell wurde für  Li17Si4 mit Wärmekapazitätsmessungen eine Phasenumwandlungs-
temperatur von ca. 527 °C und -enthalpie von (805 ± 12) J/(mol Atom) bestimmt (Abbildung 
57a), die mit DSC-Messungen (Aufheizen mit 2 K/min bzw. 5 K/min) hervorragend bestätigt 
wurden ((532 ± 4) °C, (772 ± 15) J/(mol Atom), Abbildung 57b). Unter Berücksichtigung von 
Unterkühlungs- bzw. Überhitzungseffekten steht das Ergebnis der Phasenumwandlungs-
temperatur mit DSC-Untersuchungen (10 K/min) von ZEILINGER et al. (2013) im Einklang. 
Diese Arbeitsgruppe beobachtete in ihren Abkühlungskurven eine Umwandlungstemperatur 
von (481 ± 2) °C [118] bzw. 481-486 °C [119]. Die in dem Supplement-Dokument befindliche 
Aufheizkurve der Phase Li17Si4 von ZEILINGER et al. (2013) [118], mit dem endothermen Effekt 
bei ca. 560 °C, bestätigt ansatzweise die von uns detektierte Phasenumwandlung bei 
(532 ± 4) °C (Abbildung 57b). Die Untersuchungen von BRAGA et al. (2014) [130] bekräftigen 
die Tatsache, dass Effekttemperaturen beim Aufheizen und Abkühlen in der geschilderten 
Richtung differieren. Diese Arbeitsgruppe untersuchte Stöchiometriezusammensetzungen im 
Bereich x(Si) = 0.150 bis 0.185. Die Effekttemperaturen sind im Ausschnitt des Phasen-
diagramms (Abbildung 58b) eingetragen. 
ZEILINGER et al. (2013) [118,119] konnten die Existenz einer neuen Phase (Li16.42Si4) 
nachweisen, die bei (618 ± 2) °C peritektisch in Li13Si4 und Schmelze zerfällt. Eigene 
DSC-Untersuchungen an der zur Verfügung gestellten Phase mit Aufheizraten von 2 K/min 
bzw. 5 K/min zeigen einen peritektischen Zerfall bei (627 ± 5) °C (Abbildung 57c). Eine 
Zersetzung bei dieser Temperatur konnte ebenfalls bei der lithiumreicheren Li17Si4-Phase 
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beobachtet werden (Abbildung 57b). Mit diesen Ergebnissen resultiert die Variante 1 für das 
lithiumreiche Phasengebiet (Abbildung 58). In Tabelle A4 (im Anhang) sind alle Umwand-
lungsreaktionen mit den charakteristischen Temperaturen aufgeführt.  
 
Abbildung 57: Wärmekapazitäten (a) und DSC-Messungen von Lithiumsiliciden (Aufheizgeschwindigkeit 
jeweils 5 K/min): (b) Li17Si4, (c) Li16.42Si4, (d) Li22Si5/Li21Si5. 
 
 
Abbildung 58: Variante 1 des Phasendiagramms im lithiumreichen Stöchiometriebereich: In Bild (a) sind 
die berechneten und in Klammern die experimentell bestimmten Temperaturen (DSC) angegeben. In Bild 
(b) sind alle bekannten experimentellen Werte eingetragen.  
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Die Variante 1 des Phasendiagramms schließt das Silicid Li21Si5 aus. Die experimentellen 
Ergebnisse zu diesem Silicid lassen sich aber damit nicht in Einklang bringen. Weder der 
Temperaturverlauf der Wärmekapazität (Abbildung 57a) noch die DSC-Aufheizkurve 
(Abbildung 57d) zeigen einen thermischen Effekt bei ca. 530 °C, der entsprechend dieser 
Variante mit einer Phasenumwandlung verbunden sein müsste. Dagegen zeigt sich in der 
DSC-Kurve ein Doppelpeak bei (617 ± 5) °C und (641 ± 10) °C. Letzterer Effekt sollte bei ca. 
627 °C liegen, jedoch resultiert die höhere Temperatur aus der Überlagerung der beiden 
Effekte und damit aus der unsicheren Auswertung. ZEILINGER et al. (2013) [118,119] 
beobachteten in ihren Untersuchungen bei der Abkühlung ebenfalls einen Doppelpeak bei 
610 °C und 619 °C, den sie nicht erklären konnten. BRAGA et al. (2014) [130] nahmen diese 
Erscheinung zum Anlass Stabilitätsuntersuchungen der Lithiumsilicide durchzuführen. Ihre 
theoretischen DFT-Rechnungen wiesen auf eine Stabilität von Li17Si4 von Raumtemperatur 
bis ca. 327 °C und auf eine Existenz von Li21Si5 und Li16.42Si4 (als Li33Si8 bezeichnet) von 
327 bis ca. 577 °C hin. In ihrer CALPHAD-Berechnung des Phasendiagramms ließen sie die 
Ergebnisse so einfließen, dass folgende Reaktionen ablaufen: 
  Li17Si4 + Li16.42Si4 ֎Li21Si5 (eutektoidisch bei 455 °C)            (R.10) 
Li17Si4 ֎Li21Si5 + Schmelze (peritektisch bei 485 °C)            (R.11) 
Li21Si5 ֎Li16.42Si4 + Schmelze (peritektisch bei 616 °C)            (R.12) 
Li16.42Si4 ֎Li13Si4 + Schmelze (peritektisch bei 629 °C)            (R.13) 
 
Abbildung 59: Phasendiagramm im lithiumreichen Stöchiometriebereich nach BRAGA et al. (2014) [130] 
(Werte in Klammern entsprechen Temperaturen der CALPHAD-Berechnung). 
x(Si)


































(712°C)Variante Braga et al. (2014)
124 Ergebnisse und Diskussion
   
 
Die Annahme einer Umwandlungstemperatur bei 485 °C ist nicht gesichert, weil diese aus 
Abkühlungskurven stammt (Unterkühlung!). Zudem wird die eutektoidische Zersetzung bei 
455 °C durch keinerlei Ergebnisse belegt. Somit kann der Vorschlag von BRAGA et al. 
(2014) [130] nicht zweifelsfrei unterstützt werden.  
Unter Berücksichtigung der Stabilitätsuntersuchungen und aller bekannten und in dieser 
Arbeit ermittelten Ergebnisse kann jedoch mit Vernachlässigung eines nicht beobachteten 
oder überlagerten Phasenumwandlungseffektes bei Li17Si4 (ca. 620 °C) in den DSC-Unter-
suchungen eine zweite eigene Variante des Phasendiagramms im lithiumreichen Silicidgebiet 
abgeleitet werden. In dieser Variante 2 erfolgt jeweils der peritektische Zerfall in die 
benachbarte lithiumärmere Silicidphase und Schmelze (Abbildung 60). In Tabelle A5 (im 
Anhang) sind die zugrunde liegenden Reaktionen bzw. Änderungen zur Variante 1 
aufgeführt.  
 
Abbildung 60: Variante 2 des Phasendiagramms im lithiumreichen Stöchiometriebereich. Bild (a) zeigt 
einen Überblick mit berechneten bzw. in Klammern experimenteller DSC-Ergebnissen, (b) zeigt den 
Ausschnitt mit experimentellen Werten. 
 
Sowohl die zwei eigenen Vorschläge (Variante 1 und 2) als auch der von BRAGA et al. 
(2014) [130] für das lithiumreiche Phasengebiet beinhalten Stärken und Schwächen, die in 
Tabelle 33 zusammengefasst sind. Besonders erschwert wird die Angabe eines gesicherten 
Phasendiagramms im lithiumreichen Silicidbereich einerseits durch fehlende strukturelle 
XRD-Untersuchungen (u.a. bei höheren Temperaturen) bzw. weiterführenden thermo-
analytischen Experimenten und andererseits durch die sehr geringen stöchiometrischen 
Unterschiede (Li17Si4: x(Si) = 0.1905, Li21Si5: 0.1923, Li16.42Si4: 0.1957). Eine Unterschei-
dung aller Phasen im lithiumreichen Gebiet ist nur in Form einer Modellierung möglich, in 
der bereits sehr kleine Änderungen der thermodynamischen Werte große Auswirkungen auf 
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die Struktur des Phasendiagramms verursachen. Aufgrund dieser Tatsache und der sehr 
ähnlichen strukturellen Verhältnisse sollte über die Existenz eines einzigen Lithiumsilicids 
mit einer gewissen Existenzbreite nachgedacht werden. 
 
Tabelle 33: Stärken und Schwächen der Phasendiagrammvorschläge für das lithiumreiche Silicidgebiet 
Vorschlag Stärken Schwächen 
Variante 1 übereinstimmende Ergebnisse der Wärmekapa-
zitäts- und DSC-Messungen von Li17Si4 und 
Li16.42Si4 
keine Berücksichtigung der Phase Li21Si5 bzw. 
deren experimentellen Ergebnissen 
Variante 2 konsistente Aussagen der Cp- und DSC-Unter-
suchungen von Li21Si5 und Li16.42Si4      
kein thermischer Doppeleffekt in der DSC-
Kurve von Li17Si4 bei ca. 617 °C und 627 °C 
 Berücksichtigung der Stabilitätsberechnungen 
von BRAGA et al. (2014) [130]: Vorhandensein 
von Li17Si4, Li21Si5 und Li16.42Si4 
 
Variante nach 
BRAGA et al. 
(2014) [130] 
Berücksichtigung von allen drei Phasenzusam-
mensetzungen aufgrund der Stabilitätsrech-
nungen 
Berücksichtigung von Temperaturen aus Abküh-
lungskurven 
  Annahme einer eutektoidischen Zersetzung von 
Li17Si4 und Li16.42Si4, auf deren Hinweis ein 
zusätzlicher thermischer Effekt in der Cp-Kurve 
sowohl bei Li21Si5 als auch bei Li17Si4 fehlt (bei 
Li17Si4 ist eine Überlagerung bei ca. 530 °C 
denkbar) 
  kein thermischer Doppeleffekt in der DSC-




Neben den bisher untersuchten thermodynamisch stabilen Lithiumsilicidphasen ist weiterhin 
das Silicid Li15Si4 bekannt, das vor allem durch die Existenz bei elektrochemischen Prozessen 
im Li-Si-Anodenmaterial von besonderem Interesse ist. Diese metastabile Phase konnte bis 
vor kurzem ausschließlich auf elektrochemischem Wege hergestellt und nachgewiesen 
werden [111,112,237]. Sie wurde daher auch als die „elektrochemische“ Lithiumsilicidphase 
bezeichnet. Jedoch erschienen 2013 Publikationen über eine mechanische Darstellung dieser 
Phase [113,203]. Hervorzuheben ist die Arbeit von ZEILINGER et al. (2013) [113], die Li15Si4 aus 
Li-Stäbchen (99 %) und Si-Pulver (99.999 %) im entsprechend stöchiometrischen Verhältnis 
durch 12 bis 16-stündiges Mahlen in einer Planetenmühle hergestellt haben. 
Um Eigenschaften dieser Phase ebenfalls zu bestimmen, wurden mit den zur Verfügung 
stehenden Mitteln mechanische Synthesen durchgeführt. Wie bei den inkongruent 
schmelzenden Lithiumsiliciden stand hierfür ein ARDENNE-Vibrator zur Verfügung. Unter 
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Variation der Zeitdauer wurde Lithiumfolie (> 99.9 %) mit nano-Silicium (> 99.8 %) im 
stöchiometrischen Verhältnis mit einer Edelstahlkugel unter inerten Bedingungen (Glovebox) 
gemahlen. Wie bereits bei der mechanischen Vorbehandlung zur Herstellung der inkon-
gruenten Lithiumsilicide (Li22Si5/Li21Si5, Li12Si7) wurde gezielt Lithiumfolie und keine 
Lithiumstäbchen verwendet, weil der Energieeintrag mit dem ARDENNE-Vibrator für einen 
Umsatz der Stäbchen mit dem Siliciumpulver in einer angemessenen Zeit nicht ausreicht. Die 
nachfolgende Abbildung 61 dokumentiert den Synthesefortschritt innerhalb einer Dauer von 
40 h.  
 
Abbildung 61: Röntgenpulverdiffraktogramm von Li15Si4 - Synthese mit einer Edelstahlkugel (simulierte 
Daten [113] (haben  noch keine ICSD-Nummer), V Schutzfolie). 
 
Es ist zu erkennen, dass sich eine kristalline Li15Si4-Phase mit zunehmender Synthesezeit aus 
dem Gemisch Lithiumfolie und nano-Silicium bildet. Durch das Verschwinden und 
allmähliche Auftreten von charakteristischen Reflexen der Li15Si4-Phase kann die Bildung 
verfolgt werden. Nach einer Synthesezeit von 40 h sind alle Reflexe des kubischen 
Kristallsystems in der Raumgruppe IͶത3d im gleichen Intensitätsverhältnis wie im simulierten 
Diffraktogramm vorhanden. Weiterhin weist das Fehlen von Fremdreflexen auf einen voll-
ständigen Stoffumsatz hin.  
Das simulierte Diffraktogramm (Abbildung 61) bezieht sich auf die erstmalige experimentelle 
XRD-Untersuchung von Li15Si4 der Arbeitsgruppe um ZEILINGER et al. (2013) [113]. Bisherige 
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Vergleichsdiffraktogramme basieren auf der theoretischen Berechnung der Kristall-
struktur [121,147]. Die Reflexe in diesen Diffraktogrammen sind zu größeren 2T-Werten 
verschoben. 
ZEILINGER et al. (2013) [113] konnten schon nach 12-16 h Mahldauer in ihrer Planetenmühle 
einen vollständigen Umsatz nachweisen. Um zu demonstrieren, dass die notwendige 
Synthesezeit der Mahlintensität bzw. dem Energieeintrag abhängt, wurden Mahlungen mit 
einer Hartmetallkugel mittels ARDENNE-Vibrator durchgeführt. Die Hartmetallkugel ist mit 
ca. 26 g sechseinhalbmal schwerer als die standardmäßige Edelstahlkugel des Vibrators nach 
ARDENNE (ca. 4 g). Der stärkere Energieeintrag machte sich durch eine erhebliche 
Erwärmung des Mahlkörpers bemerkbar. Weil durch die Erwärmung die Gefahr der Zer-
setzung von Li15Si4 bestand, wurde alternierend 30 min gemahlen, gefolgt von einer 
15-minütigen Pause. In Abbildung 62 ist anhand der Diffraktogramme der zeitliche 
Reaktionsverlauf abzulesen. Bereits nach 12-stündigem Mahlen liegt nur noch das Ziel-
produkt vor; Verunreinigungen sind nicht erkennbar. 
 
Abbildung 62: Röntgenpulverdiffraktogramm von Li15Si4 - Synthese mit einer Hartmetallkugel (simu-
lierte Daten [113], V Schutzfolie). 
 
Eine interessante Eigenschaft der Li15Si4-Phase ist ihre thermische Stabilität. Auf Grundlage 
von thermodynamischen Modellierungen konnte die Voraussage getroffen werden, dass sich 
das Silicid zwischen 130 und 180 °C in einer endothermen, peritektoiden Reaktion (¨TH § 
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2.6 kJ/mol) in Li16.42Si4 und Li13Si4 zersetzen sollte. Die reine Festkörperreaktion und die 
relativ tiefen Temperaturen ließen erhebliche kinetische Hemmungen erwarten. Diese 
Erwartung steht in Übereinstimmung mit Veröffentlichungen zu mehr oder weniger 
misslungenen Nachweisen der thermischen Stabilität bzw. Instabilität. 
Beispielsweise haben WANG UND DAHN [115] verschiedene Lithium-Silicium-Zusammen-
setzungen (Li1Si, Li2Si, Li3Si) und kristallines Li15Si4 aus amorphen LixSi elektrochemisch 
hergestellt und DSC-Messungen durchgeführt. Sie konnten zeigen, dass bei ihren Proben der 
hohe amorphe Anteil an LixSi für einen exothermen Effekt bei 190 °C verantwortlich ist. 
Dieser äußerte sich zum Beispiel im Zerfall von Li3Si (+ amorphen LixSi-Anteil) in Li15Si4 
und Li7Si3. Durch Temperexperimente bei 210 °C stellten sie das Vorhandensein von weniger 
Li15Si4, Li7Si3 und neugebildetem Li13Si4 bzw. oberhalb von 450 °C das Auftreten von 
weniger Li13Si4 und mehr Li7Si3 fest. Ähnliche Ergebnisse über die Umwandlung von 
metastabilem, amorphen LixSi in thermodynamisch stabile Phasen konnten PROFATILOVA et
al. (2012) [114] bei 174 °C zeigen, indem sie ihr vollständig lithiiertes Siliciumpulver, welches 
über eine nano-Si-Elektrode hergestellt wurde, untersuchten. Zudem konnte diese Arbeits-
gruppe die Bildung einer weiteren, aber nicht identifizierbaren, Phase bei DSC-Messungen 
für die elektrochemische Darstellung von Li15Si4 bei einer Temperatur zwischen 230 und 
300 °C nachweisen. Diese Phase wurde dabei durch schnelles Abkühlen (Quenchen) während 
der DSC-Messung erhalten. 
ZEILINGER et al. (2013) [113] haben thermische Zersetzungsuntersuchungen an einer reinen 
Li15Si4-Probe durchgeführt. Die auf mechanischem Wege hergestellte Phase wurde bei 
verschiedenen Temperaturen (200-600 °C) für jeweils drei Tage getempert, gequenched und 
röntgenographisch auf ihre Zusammensetzung geprüft. Im Temperaturbereich von 200-300 °C 
wurde eine thermische Zersetzung in undefinierte Verbindungen, oberhalb 300 °C der Zerfall 
in Li17Si4 und unbekannte Verbindungen, oberhalb 400 °C der Zerfall in Li13Si4 und Li17Si4, 
oberhalb 500 °C der Zerfall in Li17Si4, Li16.42Si4 und Li13Si4 bzw. oberhalb 600 °C der 
thermische Zerfall in Li16.42Si4 und Li13Si4 gefunden. Ähnliches konnte bei höheren 
Temperaturen (> 300 °C) an der eigens hergestellten Li15Si4-Phase beobachtet werden. Weil 
eine objektive Interpretation keinen Neuwert liefert, wird an dieser Stelle auf weitere 
Ausführungen verzichtet (Abbildung A7, im Anhang).  
Ausführlicher wurde die Zersetzung im Temperaturbereich 150-250 °C untersucht. Die 
Zersetzung von Li15Si4 in diesem Temperaturbereich mittels DSC- und DTA-Experimenten 
zu erfassen, haben ZEILINGER et al. (2013) [113] mit mäßigem Erfolg versucht. Der beobachtete 
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exotherme Effekt bei 177 °C kann nicht mit einer peritektoiden Zersetzung erklärt werden, 
denn diese ist endotherm.  
In Abbildung 63 ist das Ergebnis einer thermischen Behandlung der synthetisierten Li15Si4-
Phase bei 150 °C und 200 °C anhand von Diffraktogrammen dargestellt. Es ist zu erkennen, 
dass das Tempern bei 150 °C über einen Zeitraum von drei Tagen keine strukturelle 
Veränderung bewirkt. Dieses Resultat korrespondiert mit Ergebnissen von PROFATILOVA et
al. (2012) [114]. Eine elektrochemisch vollständig lithiierte Siliciumelektrodenprobe blieb bis 
140 °C unverändert. Wie aber Abbildung 63 zeigt, zersetzt sich Li15Si4 bei 200 °C bereits 
nach einem Tag in eine Mischung aus Li17Si4, restlichem Li15Si4 und undefinierten Phasen. 
Besonders auffällig wird dies an den teilweise verschobenen Reflexen (Bsp. 20.3°), anderen 
Intensitätsverhältnissen, dem Verschwinden (Bsp. 39.2°) oder Auftreten von Reflexen (Bsp. 
40.8°), die zum Teil Li17Si4 bzw. undefinierten Phasen zugeschrieben werden können. Die 
Ausdehnung der thermischen Behandlung auf drei Tage weist in den Diffraktogrammen nur 
noch geringe Änderungen aus. Die Ergebnisse bei 200 °C sind vergleichbar mit denen von 
ZEILINGER et al. (2013) [113].  
 
Abbildung 63: Röntgendiffraktogramme von Li15Si4 nach verschiedenen thermischen Behandlungen I 
(d = Tage): Schwarz (oben) = experimenteller Ausgangsstoff vor den Temperexperimenten, schwarz 
(unten) =  simuliertes Diffraktogramm von Li15Si4 [113], grau = Li17Si4 (simuliert) [118],  nicht zuordenbare 
Reflexe, V Schutzfolie. 
Tinq
























130 Ergebnisse und Diskussion
   
 
Um die Metastabilität des Silicids Li15Si4 oberhalb von 150 °C zu verdeutlichen, wurden 
kurzzeitige Aufheizzyklen mit anschließender XRD-Charakterisierung realisiert. In 
Abbildung 64 sind entsprechende Diffraktogramme dargestellt. Das Aufheizen auf 200 °C 
und direkte Abkühlen mit einer Haltedauer von einer Minute zeigen keine Veränderung an der 
Li15Si4-Phase. Erst bei einer Temperatur von 250 °C ist die Zersetzung der Phase durch das 
Auftreten von undefinierten Reflexen im Diffraktogramm nachweisbar.  
 
Abbildung 64: Röntgendiffraktogramme von Li15Si4 nach verschiedenen thermischen Behandlungen II 
(d = Tage, min = Minuten): Schwarz (oben) = experimenteller Ausgangsstoff vor den Temper-
experimenten, schwarz (unten) =  simuliertes Diffraktogramm von Li15Si4 [113],  nicht zuordenbare 
Reflexe, V Schutzfolie. 
 
Weiterführende DSC-Messungen zeigen einen unerwarteten Effekt (Abbildung 65). Ein 
exothermer Peak mit einer Onset-Temperatur von (225 r 5) °C ließ sich mit mehreren 
Messungen reproduzieren. Eine exotherme Reaktion kann nur mit einer Kristallisation von 
amorphen Anteilen erklärt werden [273–275], speziell bei der beobachteten Temperatur. Diese 
amorphen Anteile entstehen offensichtlich bei der Zersetzung von Li15Si4.  
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Abbildung 65: Ausschnitt einer DSC-Kurve von Li15Si4 im Temperaturbereich 50-500 °C (Aufheizrate 
5 K/min). 
 
Zusammenfassend wurde festgestellt, dass sich die sogenannte „elektrochemische“ Phase 
Li15Si4 im Temperaturbereich von 150 bis 200 °C in einer Festkörperreaktion mit geringer 
Reaktionsgeschwindigkeit zersetzt. Es entstehen teilweise röntgenografisch nicht definierte 
und amorphe Produkte. Die Zersetzungstemperatur kann thermodynamisch begründet werden. 
Die geringe Reaktionsrate begründet sich durch die in diesem Temperaturbereich geringe 
Diffusionsgeschwindigkeit. Unter dem Aspekt von Li15Si4 als Anodenmaterial sind weitere 
Untersuchungen notwendig. Die erfolgreich ausgewiesene mechanische Synthese liefert dafür 
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Kernaufgabe der vorliegenden Arbeit war die thermodynamische und kinetische Charak-
terisierung im System Lithium-Silicium, die auch die Erweiterung auf das System Li-Si-H 
implizierte. Grundlegende Aussagen der Untersuchungen werden nachfolgend aufgeführt: 
ż Die Synthese der zwei kongruent schmelzenden Phasen Li13Si4 und Li7Si3 erfolgte 
durch Aufschmelzen von Lithiumstäbchen und nanodispersen Silicium im 
entsprechenden stöchiometrischen Verhältnis (Aufschmelzen bis 30 K oberhalb der 
jeweiligen Schmelztemperatur).  
ż Die Synthese der zwei inkongruent schmelzenden Phasen Li22Si5/Li21Si5 und Li12Si7 
verlangte eine Homogenisierung in Form von mechanischem Mahlen der im 
stöchiometrischen Verhältnis eingesetzten Lithiumfolie mit nanodispersen Silicium, 
bevor ein Aufheizen bis 30 K unterhalb der jeweiligen peritektischen Temperatur 
erfolgte. 
ż Die Reinheit der hergestellten Silicide wurde durch Röntgenpulverdiffraktometrie und 
chemischer Analyse nachgewiesen.  
ż Die 2013 von ZEILINGER et al. [118,119] entdeckten Phasen Li17Si4 und Li16.42Si4 wurden 
für die Bestimmung der Wärmekapazitäten und Standardentropien von den Autoren 
zur Verfügung gestellt.  
ż Wärmekapazitätsmessungen an den aufgeführten Siliciden wurden im Temperatur-
bereich 2 bis 873 K durchgeführt. Für die drei unterschiedlichen Messbereiche 
(2-300 K, 283-353 K, 300-873 K) wurden drei verschiedene Kalorimeter eingesetzt 
(PPMS, Micro DSC, Sensys DSC). 
ż Die experimentellen Cp-Werte wurden mit etablierten (meist Polynom-) Temperatur-
funktionen in vier adäquaten Temperaturintervallen (2-10 K, 10-50 K, 50-300 K, 
300-873 K)  beschrieben. Die Unsicherheiten beliefen sich unterhalb 20 K auf maxi-
mal ± 8 % bzw. oberhalb 20 K auf ± 2 % Abweichung.  
ż Die Temperaturabhängigkeit der Wärmekapazität von Li13Si4 und Li12Si7 zeigte den 
typischen sigmoidalen Verlauf ohne Anzeichen eines Phasenüberganges im unter-
suchten Temperaturbereich. 
ż Ein kleiner Phasenübergangspeak in der Wärmekapazitätskurve bei 216.5 K von 
Li7Si3 konnte mit unterstützenden röntgenografischen Untersuchungen im relevanten 
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Temperaturbereich der lokalen, diffusionslosen Verschiebung von einzelnen Atomen 
zugeordnet werden. 
ż Die Wärmekapazitäten der lithiumreichen Silicide (Li22Si5/Li21Si5, Li17Si4, Li16.42Si4) 
zeigten bei Temperaturen oberhalb ca. 770 K einen ungewöhnlich starken Anstieg, 
welcher mit dem Auftreten thermischer Defekte beschrieben wurde und als Anzeichen 
einer peritektischen Zersetzung zu interpretieren ist.  
ż Zusätzlich konnte im Temperaturverlauf der Wärmekapazität von Li17Si4 ein 
deutlicher Phasenübergang bei ca. 800 K identifiziert werden, der mittels einer durch  
DSC-Messungen bestimmten Umwandlungstemperatur von (805 ± 4) K bestätigt 
wurde. Der Phasenübergang charakterisiert dabei die peritektische Zersetzung in die 
Schmelze und wahrscheinlich Li16.42Si4. 
ż Die Cp-Resultate unterhalb von 7 K deuteten bei Li22Si5/Li21Si5 und Li17Si4 auf 
SCHOTTKY-Anomalien hin, die mit unterschiedlich besetzten Li-Positionen der sehr 
ähnlichen und teilweise experimentell schwer unterscheidbaren Kristallstrukturen 
zusammenhängen.   
ż Die Kenntnis der Wärmekapazitäten bei tiefen Temperaturen erlaubte zudem die 
Ermittlung weiterer Parameter wie beispielsweise der Standardentropien (bzw. 
Standardbildungsentropien) und der charakteristischen Koeffizienten der elektro-
nischen und Gitterbeiträge zur Wärmekapazität der Lithiumsilicide.  
ż Auf Grundlage der Abhängigkeit der elektronischen Beiträge zur Wärmekapazität 
vom Siliciumgehalt können dem Monosilicid LiSi eine Halbleitereigenschaft 
zugesprochen werden.  
ż Die experimentellen Untersuchungen des Stoffsystems Li-Si-H ermöglichten thermo-
dynamische und kinetische Aussagen zu den Gleichgewichtsreaktionen:  
7 Li7Si3 + 6.5 H2 ֎ 3 Li12Si7 + 13 LiH     
Li12Si7 + 6 H2 ֎ 12 LiH + 7 Si 
Ausgangsstoffe für die volumetrischen Messungen mithilfe der SIEVERT-Apparatur 
waren stöchiometrische Lithiumhydrid-Silicium-Mischungen und erstmalig das 
thermisch hergestellte Silicid Li7Si3. 
ż Das Hystereseverhalten zwischen den Absorptions- und Desorptionsdrücken war je 
nach Ausgangsmischung unterschiedlich ausgeprägt.  
ż Eine formalkinetische Auswertung der zeitabhängigen Einstellung der Gleich-
gewichtsdrücke lässt auf einen definierten Reaktionsweg der Absorption (Feststoff-
Gas-Reaktion) und einen weniger strukturierten, mit irreversiblen Anteilen 
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beinhalteten, Reaktionsweg der Desorption (Feststoff-Feststoff-Reaktion) schließen. 
Zusätzlich konnte eine Abhängigkeit von der Morphologie der Feststoffe ausgewiesen, 
aber nicht vollständig gesichert mit TEM- und REM-Untersuchungen nachgewiesen 
werden. 
ż Unter Annahme eines SCHOTTKY-Kontaktes wurde ein Reaktionsmechanismus 
entwickelt. Die Absorption erfolgt in Sperrrichtung und ist relativ gehemmt, die 
Desorption in Durchlassrichtung relativ ungehemmt. 
ż Erstmalig erfolgte eine quantitative Erfassung der dritten Gleichgewichtsreaktion:  
3 Li13Si4 + 5.5 H2 ֎4 Li7Si3 + 11 LiH 
ż Eine thermodynamische Auswertung mit dem Ziel der Bestimmung von Bildungs-
enthalpien der Silicide Li12Si7, Li7Si3 und Li13Si4 erwies sich mit der herkömmlichen 
Auswertung von Druck-Zusammensetzungs-Isothermen nach VAN’T HOFF als nicht 
befriedigend.  
ż Eine entwickelte alternative Auswertung auf Basis der in dieser Arbeit bestimmten 
Wärmekapazitäten, den Bildungsentropien und Gleichgewichtsdrücken aus Absorp-
tionsisothermen lieferte dagegen sehr zuverlässige Werte der Bildungsenthalpien 
(Fehler < 1 %). 
ż Die thermodynamischen Werte für die lithiumreichen Silicide (Li22Si5/Li21Si5, Li17Si4) 
ließen sich nicht auf Basis von Absorptions-/Desorptionsreaktionen bestimmen, weil 
die H2-Gleichgewichtsdrücke experimentell nicht erfassbar waren. Jedoch liefern 
Sorptionsmessungen mittels der SIEVERT-Apparatur eine weitere Möglichkeit die 
Silicide phasenrein mit Partikelgrößen im Nanometerbereich aus Lithiumhydrid-
Silicium-Mischungen herzustellen. 
ż Vergleichend zu den Gleichgewichtsmessungen durchgeführte kalorimetrische 
Untersuchungen unter isothermen Bedingungen mithilfe der TG-DSC 111 blieben 
ergebnislos. Gründe sind in der zu geringen Geschwindigkeit der ablaufenden 
Reaktionen zu finden. Auch unter isobaren Bedingungen wurde aufgrund des 
unvollständigen Umsatzes kein interpretierbares Ergebnis erzielt.  
ż Die experimentell bestimmten Wärmekapazitäten, Standardbildungsentropien 
und -enthalpien führen zu einem fast vollständigen Datensatz im Stoffsystem Lithium-
Silicium. Damit stand eine gesicherte Datenbasis für thermodynamische Model-
lierungen und Optimierungsrechnungen, beispielsweise zur erneuten Berechnung des 
Phasendiagramms, zur Verfügung.  
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ż Auf Grundlage der Daten konnten zwei Varianten des Phasendiagramms Li-Si 
modelliert werden, die sich nur im lithiumreichen Stöchiometriegebiet unterscheiden. 
Die zwei Varianten stützen sich zwar auf die Wärmekapazitätsergebnisse und 
DSC-Aufnahmen der drei lithiumreichen Silicide, jedoch ist die Modellierung eines 
gesicherten Phasendiagramms allein auf Basis der experimentellen Daten in diesem 
stöchiometrischen Bereich, aufgrund der sehr geringen stöchiometrischen Unter-
schiede der Lithiumsilicide, schwierig. Die Ergebnisse der Modellierungen besitzen 
eine relative Wahrscheinlichkeit, weil bereits sehr kleine Änderungen der thermo-
dynamischen Werte (z.B. 1 %) große Auswirkungen auf die Gleichgewichtsdaten 
(z.B. Umwandlungstemperatur, 10 %) verursachen. Zukünftige Modellrechnungen 
unter Annahme nur eines lithiumreichen Silicids mit einer gewissen Phasenbreite 
erscheinen deshalb als mögliche Alternative.  
ż Die für elektrochemische Anwendungen relevante Phase Li15Si4 konnte erfolgreich 
durch eine mechanische Synthese hergestellt und der metastabile Charakter der 
Verbindung oberhalb von 150 °C aufgezeigt werden. Ein Zerfall zwischen 150 und 
200 °C durch eine thermische Behandlung über einen Zeitraum von länger als einen 
Tag, aber auch die Stabilität bei kurzzeitigem Aufheizen und Abkühlen oberhalb von 
200 °C konnte nachgewiesen werden. Aufgrund der geringen Diffusionsgeschwin-
digkeit sind jedoch die Zersetzungsvorgänge und ihre Produkte schwer zu erfassen. 
Ein exothermer Effekt bei ca. 225 °C kann vermutlich der Kristallisation von 











Die vorliegende Arbeit beinhaltete die Bestimmung thermodynamischer und kinetischer 
Aspekte der Lithiumsilicide. Ungeachtet des großen Erkenntnisgewinns im System Lithium-
Silicium konnten nicht alle Fragestellungen abschließend geklärt werden bzw. ergaben sich 
neue interessante und vielversprechende Ansätze. In zukünftigen Arbeiten sollten daher 
nachfolgende Untersuchungen weitere Erkenntnisse hervorbringen: 
ż Aufklärung der Gegebenheiten im lithiumreichen Stöchiometriegebiet: Hierfür sind 
zusätzliche thermodynamische Messungen (TA, DSC) und unterstützende röntgeno-
grafische Untersuchungen in den relevanten Temperaturbereichen nötig, um 
beispielsweise den thermischen Zerfall von Li17Si4 bei 805 K in Li21Si5 oder Li16.42Si4 
und Schmelze zu charakterisieren.  
ż Modellierung eines gesicherten Phasendiagramms mit allen neuen experimentellen 
Erkenntnissen im lithiumreichen Gebiet: Eventuell ist die Einführung einer 
Stöchiometrie für die lithiumreichste Phase mit einer Phasenbreite in Betracht zu 
ziehen, weil einerseits durch experimentelle Methoden keine gesicherten Unterschiede 
in der Zusammensetzung getroffen werden können und andererseits eine Unterschei-
dung nur über eine Modellierung gegeben ist, in der die Nachkommastellen von 
Eingangsparametern relevant sind. 
ż Volumetrische Messungen an einer thermisch hergestellten Phase Li13Si4 und 
weiterführende Untersuchungen mit stöchiometrischen Lithiumhydrid-Silicium-
Mischungen: Einerseits soll das Hystereseverhalten weiter aufgeklärt und andererseits 
der Wert der Bildungsenthalpie gefestigt werden. 
ż Synthese des lithiumreichsten Silicids mittels der SIEVERT-Apparatur und Charak-
terisierung dieser Stöchiometrie ist wünschenswert (Jedoch wird eine gleichzeitige 
messtechnische Aufnahme der Gleichgewichtsreaktion aufgrund apparativer 
Messgegebenheiten nicht gegeben sein.). 
ż Aufbau oder Kopplung von Apparaturen, die sowohl volumetrische als auch 
kalorimetrische Messungen ermöglichen, um die ablaufenden Gleichgewichts-
reaktionen im System Li-Si-H detaillierter zu verfolgen. 
ż Weitere Bestimmungen von Stoffdaten (Bsp. Wärmekapazitäten, Entropien) durch 
thermodynamische Untersuchungen an Li15Si4 und LiSi: Die in dieser Arbeit 
beschriebene Synthese für die elektrochemisch relevante Phase Li15Si4 sollte hierfür 
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genauso dienen wie die aktuellen Syntheseversuche der Verbindung LiSi mittels 
Hochdrucksynthese und den mechanischen Mahlversuchen am Institut für 
Physikalische Chemie. 
ż Verfolgung ablaufender Lithiierungs- und Delithiierungsversuche durch entspre-
chende chemische Ersatzreaktionen: Aufgrund der strukturellen Ähnlichkeiten und der 
Relevanz der elektrochemischen Phase bieten sich hierfür die Phasen Li15Si4, Li13Si4 
und Li7Si3 an. 
ż Auf die experimentelle Bestimmung von Oberflächenenergien von Lithiumsiliciden 
sollte durch entsprechende Methoden (WASHBURN, inverse Gaschromatographie, 
Immersionskalorimetrie) verzichtet werden, weil sich aktuell messtechnisch keine 
Methode hierfür eignet. Die Handhabung der Verbindungen unter inerten 
Bedingungen  und die notwendigen großen Probenmassen sind als Gründe zu nennen. 
Eine publizierte theoretische Arbeit über Oberflächenenergien der Lithiumsilicide ist 
2013 von CHOU et al. [276] erschienen, die als Abschätzung dieser Größe fundieren 
kann. 
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Nachfolgend wird das Umrechnen der thermodynamischen Reaktionsgrößen ¨RH° und ¨RS° 
von der mittleren Messtemperatur der Sorptionsmessungen (Abschnitt 4.3.1.5 b) auf die 
Tabellierungstemperatur von 298.15 K gezeigt. Unter Verwendung der bestimmten Wärme-
kapazitäten der Lithiumsilicide (Kapitel 4.2.1) und der beteiligten Reaktionspartner (Tabelle 
A1) der ablaufenden Gleichgewichtsreaktionen (AR.1), (AR.2) und (AR.3) wird zuerst die 
temperaturabhängige Reaktionswärmekapazitätsänderung unter Berücksichtigung aller 
beteiligter Reaktionspartner nach Gleichung (A1.1) ermittelt. Anschließend werden mittels 
Gleichung (A1.2) die Standardreaktionsenthalpie bzw. mittels Gleichung (A1.3) die Standard-
reaktionsentropie für 298.15 K berechnet. 
ଵଶ଻ ൅ ͸ଶሺሻ ֎ ͳʹ ൅ ͹                         (AR.1) 
͹଻ଷ ൅ ͸Ǥͷଶሺሻ ֎ ͵ଵଶ଻ ൅ ͳ͵                    (AR.2)  
͵ଵଷସ ൅ ͷǤͷଶሺሻ ֎ Ͷ଻ଷ ൅ ͳͳ                                         (AR.3) 
 
R p i p,iC (T) C (T)'  Q ¦                          (A1.1) 
T
o o
R 298 R R p
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S S (T) dT
T
'
'  '  ³                         (A1.3) 
 
Mit Anwendung des Satz‘ von HESS können zudem die Bildungsgrößen ('BH°, S°) der 
Lithiumsilicide berechnet werden.  
o o
R 298 i B 298,iH H'  Q '¦                           (A1.4) 
o o
R 298 i 298,iS S'  Q ¦                 (A1.5) 
 
Die Wärmekapazitäten und Bildungsgrößen von H2, LiH und Si entstammen der HSC-
Datenbank 7.1 [189] und sind in der nachfolgenden Tabelle aufgeführt.  
 
 




Tabelle A1: Thermodynamische Daten aus der HSC-Datenbank [189] 
Verbindung ¨BH298° S298° ࢡF ¨FH° ¨FS° 
         kJ/mol J/(K·mol)        °C     kJ/mol J/(K·mol) 
Li(s) 0 29.12 180.54 3.00 6.612 
Si(s) 0 18.82 1413.85 50.208 29.798 
LiH(s) -90.542 20.041 687.85 21.80 22.591 
H2(g) 0 130.679 -259.34 - - 
Cp(T) = A + B·T + C·T-2 + D·T²     (in J/(K·mol)) 
A B·10³ C·10-5 D·106 
Li(s) 38.953 -70.98 -3.202 119.264 
Li(l) 31.228 -5.266 2.048 2.628 
Si(s) 23.70 3.31 -4.35 0 
LiH(s) 21.006 43.713 -4.525 0.01 
H2(g) 25.855 4.837 1.584 -0.372 
 
A2 VergleichderBerechnungderStandardbildungsenthalpie'BH298°aufGrundǦ
lage der unterschiedlichen Plateaudrücke beim Einsatz von LiH/Si Li:Si =
2.33:1undLi:Si=3.25:1beidenH2ǦSorptionsmessungen(Nachtragzu4.3.1.5c)
 
Es wurden Druck-Zusammensetzungs-Isothermen von verschiedenen LiH/Si-Mischungen 
(Li:Si = 2.33:1 bzw. = 3.25:1) aufgenommen, die geringe Abweichungen in den Plateau-
drücken der Gleichgewichtsreaktion  
͹଻ଷ ൅ ͸Ǥͷଶሺሻ ֎ ͵ଵଶ଻ ൅ ͳ͵                        (AR.2) 
 
(siehe Tabelle 21) zeigen. Ursache dieser Abweichung kann zurzeit nicht nachgewiesen 
werden. Möglich sind abweichende Stöchiometrien, der Einsatz unterschiedlicher Druck-
sensoren oder die Einfachbestimmung dieses Plateaus bei Verwendung von LiH/Si (3.25:1). 
Jedoch zeigt die Berechnung der Standardbildungsenthalpie ¨BH298° von Li7Si3 mit der 
alternativen Auswertung keine Abweichungen im Rahmen des Messfehlers dieser thermo-
dynamisch, wichtigen Grundgröße an. In der nachfolgenden Tabelle sind die Ergebnisse bei 
Verwendung der geringfügig unterschiedlichen Plateaudrücke aufgeführt. Es wird jeweils ein 





   
 
 
Tabelle A2: Berechnung von 'BH° von Li7Si3 bei 298.15 K bei Verwendung der Gleichgewichtsdrücke auf 
Basis der Ausgangsstoffe LiH/Si (Li:Si = 2.33:1) bzw. LiH/Si (Li:Si = 3.25:1): Ergebnisse der Variante 
LiH/Si (Li:Si = 3.25:1) der Gleichgewichtsstufe (7 Li7Si3 + 6.5 H2 = 3 Li12Si7 + 13 LiH) beziehen sich auf 
Einfachmessungen ('BH°-Berechnung basiert auf den Datensatz S°, Cp, peq)  
Ausgangszustand - peq(H2) 'RH298° 'BH298° 'BH298° peq(H2) 'RH298° 'BH298° 'BH298°
 °C bar kJ/mol kJ/mol kJ/(mol atom) bar kJ/mol kJ/mol kJ/(mol atom)
Li7Si3 (2.33:1) 
450 0.087 -747.9 -252.5 -25.3 0.087 -747.9 -252.5 -25.3 
475 0.180 -743.3 -253.1 -25.3 0.180 -743.3 -253.1 -25.3 
500 0.323 -742.6 -253.2 -25.3 0.323 -742.6 -253.2 -25.3 
LiH/Si (Li:Si = 
2.33:1) 
450 0.091 -746.1 -252.7 -25.3 - - - - 
475 0.173 -744.9 -252.9 -25.3 - - - - 
500 0.317 -743.4 -253.1 -25.3 - - - - 
LiH/Si (Li:Si = 
3.25:1) 
450 - - - - 0.091 -746.1 -252.7 -25.3 
475 - - - - 0.191 -740.9 -253.4 -25.3 
500 - - - - 0.353 -738.9 -253.7 -25.4 
Li2.5Si (H2) [178]  
400 0.02 -751.0 -252.0 -25.2 0.02 -751.0 -252.0 -25.2 
450 0.07 -756.4 -251.2 -25.1 0.07 -756.4 -251.2 -25.1 
500 0.28 -748.6 -252.4 -25.2 0.28 -748.6 -252.4 -25.2 
Li2.5H/Si [174]  476 0.15 -751.7 -251.9 -25.2 0.15 -751.7 -251.9 -25.2 
  Ø -747.6 -252.5 -25.3 Ø -746.7 -252.6 -25.3 
 




          
Abbildung A1: RAMAN-Spektren von Li7Si3 in Abhängigkeit verschiedener Anregungswellenlängen 
(Nd/YAG: 532 nm (2.33 eV), Ar+: 488 nm (2.54 eV), He-Cd: 442 nm (2.81 eV)). 
 
      
Abbildung A2: Defektmolenbruch/-konzentration in Abhängigkeit von der Temperatur von Li22Si5/Li21Si5 
und Li16.42Si4. 
Q in cm-1
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Abbildung A3: Diffraktogramme nach unterschiedlichen H2-Absorptionszeiten bei 500 °C. Probe: LiH/Si 
(Li:Si = 1.71:1, entspricht Li12Si7). braun, violett, rot: experimentelle Diffraktogramme nach unter-
schiedlichen Synthesezeiten der Absorption, blau: LiH/Si als Ausgangsstoff; Referenzdiffraktogramme: Si 
(grün) [155], LiH (ocker) [245] (V Schutzfolie). 
 
                   
Abbildung A4: DSC-Diagramm mit verschiedenen (nacheinander ausgeführten) Druckstufen bei iso-
thermer Prozessführung (570 °C). Probe: LiH/Si (Li:Si = 1.71:1). 
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Abbildung A5: Vergleich der Bildungsenthalpien ¨BH° (a) und Bildungsentropien ¨BS° (b) bei 298.15 K 
mit den Exzesswerten der Schmelze (¨EH, ¨ES).  
 
 
Abbildung A6: Exemplarische DSC-Aufheizkurven (Heizrate 5 K/min): (a) Li13Si4, (b) Li12Si7.  
x(Si)
















































































(Umschalteffekt)· -on =  (718 ± 3)°C
- in °C


















· -on =  (649 ± 4)°C
(a) Li13Si4 (b) Li12Si7
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Abbildung A7: Röntgenpulverdiffraktogramme nach Temperung von Li15Si4 (200-500 °C) über drei Tage 
(blau = experimentelles Diffraktogramm, schwarz = simuliertes Diffraktogramm von Li15Si4 [113], rot = 
Li17Si4 (simuliert) [118], grün = Li13Si4 (simuliert) (ICSD 660135) [94], braun = Li16.42Si4 (simuliert) [119], 


















































Tabelle A3: Experimentelle und berechnete Standardbildungsenthalpien und -entropien der Lithium-
silicide bei 298.15 K (exp. Daten: Cp - aus Wärmekapazitätsmessungen, GG - aus H2-Gleichgewichts-
messungen)  
Phase Referenz Methode ¨BH° ¨BS°  
   kJ/mol Atom J/(K·mol Atom) 
Li17Si4 BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD -22.8 -5.00 
   First principles -22.0 -4.67 
  diese Arbeit exp. (Cp) - -4.89 ± 0.03 
    thermo. Berechnung -22.2 -4.89 
Li21Si5 SHARMA et al. (1976) [95] a,c exp. (EMK) -25.0 -11.9 
  LAI (1976) [96] a,d exp. (EMK) -24.2 -10.8 
  NIKOLAEV et al. (1980) [98]/ 
DEMIDOV et al. (1988) [216] a,e 
exp. (EMK) -26.1 -13.3 
  OKAMOTO (1990) [102] b CALPHAD -27.2 - 
  BRAGA et al. (1995) [129] b CALPHAD -21.9 -4.7 g 
  DEBSKI et al. (2013) [201] b exp. (Kalorimetrie) -24.4 ± 3.0  - 
  WANG et al. (2013) [260] b CALPHAD -21.9 -4.8 g 
  BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD -22.7 -4.61 
   First principles -22.0 -4.17 
  diese Arbeit exp. (GG/Cp) - -5.12 ± 0.04 
    thermo. Berechnung -22.4 -5.12 
Li16.42Si4 BRAGA et al. (2014) [130] f CALPHAD -23.0 -4.79 
   First principles -22.1 -4.12 
  diese Arbeit exp. (Cp) - -4.96 ± 0.03 
    thermo. Berech. -22.7  -5.15 
Li13Si4 SHARMA et al. (1976) [95] c exp. (EMK) -27.8 -11.2 
  LAI (1976) [96] d exp. (EMK) -27.2 -10.2 
  NIKOLAEV et al. (1980) [98]/ 
DEMIDOV et al. (1988) [216]  e 
exp. (EMK) -28.8 -12.2 
  OKAMOTO (1990) [102] CALPHAD -20.4 - 
  BRAGA et al. (1995) [129] CALPHAD -24.2 -4.3 g 
  DEBSKI et al. (2012) [200] exp. (Kalorimetrie) -30.4 ± 0.8 - 
  WANG et al. (2013) [260] CALPHAD -25.6 -6.1 g 
  BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD -25.2 -4.15 
   First principles -24.7 -3.62 
  diese Arbeit exp. (GG/Cp) -24.5 -4.31 ± 0.02 
    thermo. Berechnung -24.5 -4.31 
Li7Si3 SHARMA et al. (1976) [95] c exp. (EMK) -28.1 -9.6 
  LAI (1976) [96] d exp. (EMK) -27.3 -8.3 
  NIKOLAEV et al. (1980) [98]/ 
DEMIDOV et al. (1988) [216] e 
exp. (EMK) -28.3 -9.4 
  OKAMOTO (1990) [102] CALPHAD -21.6 - 
  BRAGA et al. (1995) [129] CALPHAD -24.2 -2.2 g 
  DEBSKI et al. (2012) [200] exp. (Kalorimetrie) -29.4 ± 1.0 - 
  WANG et al. (2013) [260] CALPHAD -24.8 -3.6 g 
  BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD -26.7 -3.11 
   First principles -25.8 -4.73 
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Phase Referenz Methode ¨BH° ¨BS°  
   kJ/mol Atom J/(K·mol Atom) 
  diese Arbeit exp. (GG/Cp) -25.3 -3.49 ± 0.03 
    thermo. Berechnung -25.2 -3.49 
Li12Si7 SHARMA et al. (1976) [95] c exp. (EMK) -26.3 -8.8 
  LAI (1976) [96] d exp. (EMK) -26.3 -8.5 
  NIKOLAEV et al. (1980) [98]/ 
DEMIDOV et al. (1988) [216]  e 
exp. (EMK) -26.6 -8.7 
  OKAMOTO (1990) [102]  CALPHAD -20.0 - 
  BRAGA et al. (1995) [129] CALPHAD -23.4 -3.2 g 
  DEBSKI et al. (2012) [200] exp. (Kalorimetrie) -25.6 ± 1.9 - 
  WANG et al. (2013) [260] CALPHAD -23.4 -3.3 g 
  BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD -24.8 -2.49 
   First principles -23.9 -2.19 
  diese Arbeit exp. (GG/Cp) -23.5 -3.06 ± 0.01 
    thermo. Berechnung -23.2 -3.06 
LiSi BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD -19.8 -2.16 
   First principles -19.6 -1.78 
  diese Arbeit thermo. Berechnung -18.9  -2.90  
a genaue Stöchiometrie entspricht nicht Li21Si5; b als Li22Si5 publiziert; EMK-Messungen bei c  377-452 °C, d 400 °C, e 415 °C; f als Li33Si8  
publiziert; g aus Grafik in WANG et al. (2013) [260] herausgelesen 
 
Tabelle A4: Experimentelle und thermodynamische Berechnungsergebnisse für invariante Reaktionen 
von stabilen Lithiumsiliciden nach Variante 1 (blau kenntlich gemacht), (liquid = Schmelze) 
Reaktion Typ Referenz Methode liquid x(Si) - in °C 
liquid ֎ Li + 
Li17Si4 
eutektisch BÖHM (1959) [85] exp. - 179 ± 2 
 FEDEROV et al. (1961) [86] exp. - 182 ± 2 
  OBINATA et al. (1965) [92] exp. - 180 ± 2 
  VAN DER MAREL et al. (1985) [101] exp. - 180 ± 2 
  BRAGA et al. (2014) [130] exp. - 181 
  CALPHAD 4.8E-05 181 
  diese Arbeit thermo. Ber. - 181 
liquid + Li16.42Si4 
֎ Li17Si4 
peritektisch ZEILINGER et al. (2013) [118] exp. - 48-486 
 diese Arbeit exp. (DSC) - 532 ± 4 
    thermo. Ber. 0.068 527 
liquid + Li13Si4 ֎ 
Li16.42Si4 
peritektisch BÖHM (1959) [85] exp. 0.186 633 ± 5  
 FEDEROV et al. (1961) [86] exp. 0.183 635 ± 3 
  OBINATA et al. (1965) [92] exp. - 640 ± 2 
  SHARMA et al. (1976) [95] exp. - 618 ± 3 
  VAN DER MAREL et al. (1985) [101] exp. 0.18 628 ± 3 
  ZEILINGER et al. (2013) [118,119] exp.   618 ± 2 
  BRAGA et al. (2014) [130] exp. 0.15 626 ± 8 
    CALPHAD 0.15 629 
  diese Arbeit exp. (DSC) - 627 ± 5 
    thermo. Ber. 0.122 627 
liquid ֎ Li13Si4 + 
Li7Si3 
eutektisch VAN DER MAREL et al. (1985) [101] exp. 0.26 ± 0.01 709 ± 2 
 BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD 0.24 711 
  diese Arbeit thermo. Ber. 0.262 731 
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Reaktion Typ Referenz Methode liquid x(Si) - in °C 
liquid ֎  Li13Si4  kongruent PELL (1957) [84] exp.   720 ± 20 
 VAN DER MAREL et al. (1985) [101] exp.  722 ± 2 
  BRAGA et al. (2014) [130] exp.  705 ± 12 
    CALPHAD  712 
  diese Arbeit exp. (DSC)  718 ± 3 
    thermo. Ber. 0.235 735 
liquid ֎  Li7Si3 kongruent PELL (1957) [84] exp.   750 ± 10 
 BÖHM (1959) [85] exp.  752 ± 5 
  OBINATA et al. (1965) [92] exp.  760 ± 2 
  VAN DER MAREL et al. (1985) [101] exp.  754 ± 3 
  BRAGA et al. (2014) [130] exp.  744 
    CALPHAD  750 
  diese Arbeit thermo. Ber. 0.300 743 
liquid + Li7Si3 ֎  
Li12Si7 
peritektisch BÖHM (1959) [85] exp. 0.4 636 ± 7 
 VAN DER MAREL et al. (1985) [101] exp. 0.39 648 ± 2 
  BRAGA et al. (2014) [130] exp.   640 ± 5 
    CALPHAD 0.4 636 
  diese Arbeit exp. (DSC) - 649 ± 4 
    thermo. Ber. 0.415 649 
liquid ֎ Li12Si7 + 
Si   
eutektisch PELL (1957) [84] exp. 0.42 ± 0.05 590 ± 10 
 VAN DER MAREL et al. (1985) [101] exp. 0.43 ± 0.05 592 ± 2 
  BRAGA et al. (2014) [130] exp. - 587 ± 3 
    CALPHAD 0.45 584 
  diese Arbeit thermo. Ber. 0.471 596 





EVERS et al. (1993) [105] exp.   470  
EVERS et al. (1997) [106] exp.   485 ± 10 
STEARNS et al. (2003) [108] exp.   470 
TANG et al. (2013) [110] exp.  483 
BRAGA et al. (2014) [130] CALPHAD 0.37 484 
diese Arbeit thermo. Ber. 0.500 469 









   
 
Tabelle A5: Änderungen der experimentellen und thermodynamischen Berechnungsergebnisse nach 
Variante 2 (liquid = Schmelze) 
Reaktion Typ Referenz Methode  liquid xSi - in °C 
liquid + Li21Si5 ֎ 
Li17Si4 
peritektisch ZEILINGER et al. (2013) [118] exp. - 481-486 
 BRAGA et al. (2014) [130] exp. - 472 
    CALPHAD 0.041 484 
 diese Arbeit exp. (DSC) - 532 ± 4 
    thermo. Ber. 0.068 527 
liquid + Li16.42Si4 
֎  Li21Si5 
peritektisch ZEILINGER et al. (2013) 
[118,119]  
exp. - 610 




607 ± 4 
616 
  diese Arbeit exp. (DSC) - 617 ± 5 
    thermo. Ber. 0.114 616 
liquid + Li13Si4 ֎ 
Li16.42Si4 
peritektisch BÖHM (1959) [85] exp. 0.186 633 ± 5  
 FEDEROV et al. (1961) [86] exp. 0.183 635 ± 3 
  OBINATA et al. (1965) [92] exp. - 640 ± 2 
  SHARMA et al. (1976) [95] exp. - 618 ± 3 
  VAN DER MAREL et al. (1985) 
[101] 
exp. 0.18 628 ± 3 
  ZEILINGER et al. (2013) 
[118,119] 
exp.   618 ± 2 
  BRAGA et al. (2014) [130] exp. 0.15 626 ± 8 
    CALPHAD 0.15 629 
  diese Arbeit exp. (DSC) - 627 ± 5 





























































































































































































































































Anhang  XXIX 
  
 
1687.000022.8240000.38580000EͲ020.00000000Ͳ354000.00
H2O
760.00.02.01.0
Ͳ285830.0069.950000
273.15100Ͳ.262336800.140518400.000000000.00000000
6006.9690
495.00000186.88420Ͳ.464247000.54863120EͲ03Ͳ1956497.0
0.00000000
515.0000014930.770Ͳ39.4932700.29613200EͲ01Ͳ.62580600E+09
0.00000000
540.00000Ͳ902.288102.0438840Ͳ.10335640EͲ0255745530.
0.00000000
600.0000022605.050Ͳ54.9910700.37883510EͲ01Ͳ.11271820E+10
0.00000000
610.00000117.405900.000000000.000000000.00000000
Li2O
722.00.00.01.0
Ͳ597880.0037.610000
1726.000076.659720Ͳ.13623500EͲ010.27556150EͲ04Ͳ1862045.0
35600.000
4000.0000104.000000.000000000.000000000.00000000
LiOH
721.00.01.01.0
Ͳ487500.0042.810000
746.0000017.7506600.13329620Ͳ.78241140EͲ04Ͳ158144.80
20900.000
2000.000087.3000000.38155150EͲ28Ͳ.10574960EͲ310.88128320EͲ20
LiOH*H2O
711.00.03.02.0
Ͳ789810.0074.060000
398.0000079.5001800.000000000.000000000.00000000
